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Bis zum heutigen Tage ist Silizium das bedeutendste und am ha¨uﬁgsten verwendete Materi-
al in der Halbleiter-Technologie. Die Silizium-Technologie ist von der Herstellung hochreiner
Wafer u¨ber deren Verarbeitung bis hin zur lithographischen Fertigung komplexer Mikro- und
Nano-Strukturen weitestgehend ausgereift und wird technologisch hervorragend beherrscht [1–
3]. Ausschlaggebend fu¨r den großen Erfolg des Siliziums in der Mikroelektronik sind die außer-
gewo¨hnlichen Eigenschaften der Si/SiO2 Grenzﬂa¨che [2–4].
Ein kritischer Punkt in der Silizium-Technologie ist die hohe Dichte an Oberﬂa¨chen- und
Grenzﬂa¨chenzusta¨nden im Silizium, die zu hohen Ladungstra¨ger-Rekombinations-Geschwindig-
keiten fu¨hren. Daher kommt der chemischen und elektronischen Passivierung dieser Zusta¨nde
eine besondere Bedeutung zu. Die Passivierung der Oberﬂa¨chen- und Grenzﬂa¨chenzusta¨nde
erfordert Elemente oder Verbindungen, die alle freien Bindungen der Oberﬂa¨che absa¨ttigen
und elektronische Zusta¨nde bilden, die außerhalb der fundamentalen Bandlu¨cke des Silizium
liegen [5]. Dies ist zum Beispiel mit den Elementen Wasserstoﬀ [6] oder Arsen [7, 8], aber auch
mit Verbindungen wie SiO2 [4] oder SrTiO3 [9, 10] mo¨glich.
Der entscheidende Nachteil des Silizium beruht auf seiner indirekten Bandlu¨cke. Aus diesem
Grund kann es nicht fu¨r optoelektronische Anwendungen eingesetzt werden. Diese Anwendun-
gen werden mit Halbleitermaterialien aus den Gruppen der III-V-Verbindungshalbleiter (z.B.
GaAs) oder der II-VI-Verbindungshalbleiter (z.B. ZnSe) realisiert [11, 12]. Die Herstellung von
Halbleiter-Bauelementen unter Verwendung ausschließlich dieser Verbindungshalbleiter ist un-
ter Beru¨cksichtigung der heute beno¨tigten Menge an Bauelementen jedoch technologisch nur
schwer zu verwirklichen und sto¨ßt an die Grenze der Wirtschaftlichkeit. Im Vergleich zu den
Verbindungshalbleitern ist die Silizium-Technologie vergleichsweise preiswert. Daher wird das
Silizium auch fu¨r die Zukunft das wohl wichtigste und voraussichtlich am ha¨uﬁgsten verwende-
te Basis- und Substratmaterial in der Halbleiter-Technologie sein [13] und die Integration der
Verbindungshalbleiter in die Silizium-Technologie ist somit von bedeutendem technologischen
Interesse.
Fu¨r diese Integration stellen ha¨uﬁg hohe Gitterfehlanpassung zwischen dem Silizium und den
Verbindungshalbleitern eine großes Problem dar. Die Gitterfehlanpassung kann zu der Aus-
bildung von Versetzungen an der Grenzﬂa¨che der beiden Materialien fu¨hren, die bevorzugte
Rekombinationszentren fu¨r die Ladungstra¨ger darstellen, wodurch der Ladungstransport u¨ber
die Grenzﬂa¨che behindert wird. Aus diesem Grund ist die direkte Kombination von Silizium
mit den optoelektronisch relevanten Verbindungshalbleitern nicht mo¨glich, da die Funktion und
die Eﬃzienz der hergestellten Bauelemente nicht gewa¨hrleistet werden kann. Zusa¨tzlich ist auf-
grund der hohen Reaktivita¨t des Silizium gegenu¨ber den Elementen aus der V-ten und VI-ten
Hauptgruppe des Periodensystems eine direkte Kombination der Verbindungshalbleiter mit dem
Silizium nicht mo¨glich.
Ausgehend von diesen Problemstellungen greift das Konzept der Quasi-van der Waals-Epitaxie
in die Halbleiter-Technologie ein. Diese Konzept baut auf die von Koma [14] 1985 entwickelte van
der Waals-Epitaxie auf, welche eine Mo¨glichkeit bietet, die bei der Heteroepitaxie auftretenden
Problemstellungen (z.B. Gitterfehlanpassungen und Grenzﬂa¨chenreaktionen) zu umgehen. Hier
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kommen Materialien aus der Klasse der Schichtgitter-Chalkogenide zum Einsatz, wobei deren
chemisch abgesa¨ttigte und elektronisch passivierte van der Waals-Oberﬂa¨chen als Phasengrenze
genutzt werden. In der Arbeitsgruppe Jaegermann sind an der Technischen Universita¨t Darm-
stadt und am Hahn-Meitner-Institut in Berlin zahlreiche Arbeiten angefertigt worden, die sich
mit der Charakterisierung der elektronischen und morphologischen Eigenschaften von (Quasi)-
van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen bescha¨ftigen. Der von Jaegermann et al. [15] publizierte
U¨bersichtsartikel und die darin enthaltenen Referenzen geben einen U¨berblick zum Stand der
Forschung auf diesem Gebiet.
Ziel der Arbeit
Die Idee der Quasi-van der Waals-Epitaxie ist die chemische und elektronische Passivierung ei-
nes dreidimensionalen Substrates mittels einer ultra-du¨nnen Puﬀerschicht aus der Materialklasse
der Schichtgitter-Chalkogenide, wobei dieses System anschließend als Basis fu¨r die Deposition
gegenu¨ber dem Substrat reaktiver und gitterfehlangepasster Materialien fungiert. Ziel ist daher
die Pra¨paration von GaSe van der Waals-terminierten Silizium (111)-Oberﬂa¨chen und die an-
schließende Herstellung und Charakterisierung von Halbleiter/Halbleiter- und Halbleiter/Metall-
Heterokontakten. Dies ero¨ﬀnet eine Perspektive fu¨r die Integration dieser Materialien in die
Silizium-Technologie, wobei die Stabilita¨t der Quasi-van der Waals-Oberﬂa¨che gegenu¨ber der
Abscheidung der Kontaktmaterialien zu pru¨fen bleibt.
Diese Arbeit ist in drei inhaltliche Abschnitte unterteilt. Abschnitt I entha¨lt eine Einfu¨hrung
in die (Quasi)-van der Waals-Epitaxie (Kapitel 1), die Eigenschaften von verschiedenen Silizium
(111)-Oberﬂa¨chen (Kapitel 2), die Charakteristika von Halbleiter-Hetero-Grenzﬂa¨chen (Kapi-
tel 3) und die Beschreibung der experimentellen Vorgehensweise (Kapitel 4). Abschnitt II bein-
haltet die Ergebnisse zur Pra¨paration der GaSe van der Waals-Terminierung auf der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che durch die schrittweise Abscheidung von Gallium und Selen (Kapitel 5) und
alternativ dazu u¨ber die kongruente Abscheidung von GaSe aus der Verbindung (Kapitel 6).
Abschnitt III erla¨utert die Ergebnisse der Grenzﬂa¨chenbildung mit den II-VI-Verbindungshalb-
leitern ZnSe, ZnS und CdS (Kapitel 7) sowie den Metallen Gold, Kupfer und Indium (Kapi-
tel 8). Diese Untersuchungen erfolgen jeweils im Vergleich zwischen der mit GaSe van der Waals-
terminierten Silizium (111)-Oberﬂa¨che und der nicht passivierten Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Die
Charakterisierung der elektronischen Eigenschaften der Oberﬂa¨chen und Grenzﬂa¨chen erfolgt
mit hochaufgelo¨ster Photoelektronenspektroskopie (SXPS), die Charakterisierung der Morpho-










Das orientierte Wachstum von kristallinen Filmen auf einkristallinen Substraten wird als Epita-
xie bezeichnet. Der Begriﬀ der Epitaxie beschreibt die Kombination von Materialien mit dreidi-
mensionaler (3D) Symmetrie, wobei man je nach der chemischen Zusammensetzung von Schicht
und Substrat zwischen Homoepitaxie und Heteroepitaxie unterscheidet. Als Homoepitaxie wird
das Wachstum von Schichten auf Substraten mit identischer chemischer Komposition bezeichnet.
Bestehen Schicht und Substrat dagegen aus unterschiedlichen Materialkombinationen spricht
man von der Heteroepitaxie.
Die Herstellung heteroepitaktischer Strukturen erfolgt meist bei sehr hohen Substrattempera-
turen. Besitzen die miteinander kombinierten Materialien unterschiedliche thermische Ausdeh-
nungskoeﬃzienten, treten beim Abku¨hlen Verspannungen in der Schicht und an der Grenzﬂa¨che
auf und die aufgewachsene Schicht erfa¨hrt eine Dehnung. U¨bersteigt die aufgrund der Dehnung
in die Schicht eingebrachte Energie einen kritischen Betrag, erfolgt der Abbau der Verspannung
u¨ber die Ausbildung von Versetzungen an der Grenzﬂa¨che und in der aufwachsenden Schicht.
Liegen fu¨r die verwendeten Materialien unterschiedliche Gitterkonstanten vor, kommt es zu
einer Gitterfehlanpassung von Substrat und Schicht, woraufhin ebenfalls Versetzungen an der
Grenzﬂa¨che und in der aufwachsenden Schicht induziert werden ko¨nnen. Die Deﬁnition der
Gitterfehlanpassung  ist in Gleichung 1.1 gegeben, wobei af die Gitterkonstante der Oberﬂa¨che





Die aufgrund einer Gitterfehlanpassung an der Grenzﬂa¨che oder in der Schicht auftretenden
Defekte sind bevorzugte Rekombinationszentren fu¨r die Ladungstra¨ger und behindern somit den
Ladungstransport u¨ber die Grenzﬂa¨che oder in der aufgewachsenen Schicht. In der Heteroepita-
xie existiert daher das Bestreben, die Bildung dieser Defekte zu vermeiden bzw. deren Anzahl
zu minimieren.
Fu¨r den Fall einer geringen Gitterfehlanpassung, d.h.  ≤ 4%, und a¨hnlicher kristallogra-
phischer Struktur ordnen sich die Atome der aufwachsenden Schicht an der Grenzﬂa¨che in der
durch das Substrat vorgegebenen kristallographischen Struktur an und sowohl die Struktur als
auch die Gitterkonstante des Substrates werden auf die wachsende Schicht u¨bertragen. Die-
se Form der Gitteranpassung wird als pseudomorphes Wachstum bezeichnet und es existieren
nur wenige Systeme, die diese Eigenschaft besitzen [16]. Abbildung 1.1 zeigt eine Auftragung
der Energielu¨cke (bei niedriger Temperatur) einiger Halbleiter mit Diamant- und Zinkblende-
Struktur gegenu¨ber ihrer Gitterkonstante. Die grau hinterlegten Bereiche heben die Gruppen
von Halbleitern mit nur geringer Gitterfehlanpassung hervor. Abbildung 1.2 (b) stellt einen
transmissionselektronischen (TEM) Querschnitt einer gitterfehlangepassten GaAs/AlAs Grenz-
ﬂa¨che dar. Die in Abbildung 1.1 teilweise durch eine Linie miteinander verbundenen Halbleiter
bilden u¨ber den gesamten Bereich stabile Legierungen (z.B. GaAlAs). Mit der Variation der
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Abbildung 1.1: Auftragung der Ener-
gielu¨cke (bei 4.2K) einiger Halbleiter mit
Diamant- und Zinkblende-Struktur ge-
genu¨ber ihrer Gitterkonstanten. Die grau
hinterlegten Bereiche heben die Gruppen
von Halbleitern mit a¨hnlichen Gitterkon-
stanten hervor. Die durch eine Linie mitein-
ander verbundenen Halbleiter bilden stabile
Legierungen [16].
Zusammensetzung besteht somit die Mo¨glichkeit, gezielt die Energielu¨cke der Legierung zu mo-
diﬁzieren [16].
Die Gitterfehlanpassung fu¨hrt zu einer Dehnung der aufwachsenden pseudomorphen epitak-
tischen Schicht, wobei die aufgrund der Verspannung in der Schicht gespeicherte Energie mit
zunehmender Schichtdicke ansteigt. Ab einer bestimmten Dicke ist die in der Schicht gespeicher-
te Energie so groß, dass die Bildung von Versetzungen an der Grenzﬂa¨che und in der Schicht
zu einem Abbau der im gesamten System gespeicherten Energie fu¨hrt [16–19]. Diese kritische
Schichtdicke (hc), bis zu der pseudomorphe, perfekte an das Substrat angepasste Schichten wach-
sen, liegt bei einer Gitterfehlanpassung von  ≈ 1% in der Gro¨ßenordnung von 100 A˚ [18, 19] und
kann nach Gleichung 1.2 berechnet werden [18]. Mit zunehmender Gitterfehlanpassung nimmt
die kritische Schichtdicke ab. Ist die Schicht jedoch du¨nner als die kritische Schichtdicke ﬁndet,














ε‖: Dehnung innerhalb der aufwachsenden Schicht parallel zum Substrat.
σ: Poisson’sche Zahl. Fu¨r tetraedrisch gebundene Halbleiter gilt σ ≈ 13 .
b: Burgersvektor der Versetzung (≈ 4 A˚).
θ: Konstante (≈ 1), welche die Energie einer Versetzung beinhaltet.
Kombiniert man alternierende Lagen von pseudomorphen Schichten, deren Dehnungen den
gleichen Betrag besitzen aber lateral in entgegengesetzter Richtung wirken, ko¨nnen auf diese
Weise versetzungsfreie epitaktische Strukturen aufgebaut werden, die eine Vielzahl von Lagen
umfassen und in der Summe keine Dehnung besitzen [18]. Solche Strukturen werden als “Strained
Layer Epitaxial Superlattice (SLS)“ bezeichnet. Die Verspannungen in pseudomorph aufwach-
senden Schichten ko¨nnen auch zu einer Vera¨nderung der elektronischen Eigenschaften, z.B. der
Gro¨ße der Bandlu¨cke, fu¨hren [18, 20].
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Abbildung 1.2: Epitaxie gitterfehlangepasster dreidimensionaler Materialien (3D/3D): (a) Schema-
tische Darstellung einer heteroepitaktischen Grenzﬂa¨che [21]. Die Gitterfehlanpassung wird durch die
Bildung von Versetzungen an der Grenzﬂa¨che ausgeglichen. (b) Querschnitt einer epitaktischen, durch
pseudomorphes Wachstums hergestellten GaAs/AlAs Grenzﬂa¨che, aufgenommen mit dem Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) [11].
Eine Gitterfehlanpassung an der Grenzﬂa¨che muss jedoch nicht unbedingt zu dem Wachstum
einer verspannten Schicht fu¨hren. Ist die Gitterfehlanpassung groß, d.h.  > 5%, kann der Unter-
schied in den Gitterkonstanten u¨ber die Bildung eines Versetzungsnetzwerkes an der Grenzﬂa¨che
vollsta¨ndig kompensiert werden. Abbildung 1.2 (a) zeigt eine schematische Darstellung einer he-
teroepitaktischen Grenzﬂa¨che, deren Gitterfehlanpassung durch die Bildung von Versetzungen
an der Grenzﬂa¨che ausgeglichen wird. Bei sehr großen Gitterfehlanpassungen ist der komplette
Ausgleich der Gitterkonstanten durch ein Versetzungsnetzwerk an der Grenzﬂa¨che alleine oft
nicht mehr mo¨glich. In diesen Fa¨llen setzen sich die Versetzungen auch in die aufwachsende
Schicht fort.
Eine Mo¨glichkeit zur Verringerung der Anzahl von Defekten in der aufwachsenden Schicht ist
das Verfahren des “Epitaxial Lateral Overgrowth (ELO oder ELOG)“ [22–26]. Dieses Verfahren
ist im Zuge der Entwicklung der blauen Leuchtdiode (LED) vorangetrieben worden, um die
Dichte der Versetzung in der LED-Struktur zu reduzieren. Zu Beginn wird eine du¨nne GaN-
Schicht (∼ 2µm) auf ein Substrat (z.B. Saphir - Al2O3) abgeschieden. Diese GaN-Schicht weist
eine hohe Dichte an Versetzungen auf und wird mit einer Maske aus SiO2 (∼ 0.1µm) versehen,
in der du¨nne Streifen der zuvor abgeschiedenen GaN-Schicht wieder freigelegt werden. Das im
Folgenden abgeschiedene GaN nukleiert bei optimalen Prozessparametern ausschließlich auf dem
freigelegten GaN in den Fenstern der SiO2-Maske. Die dort nukleierende GaN-Schicht wa¨chst
lateral epitaktisch u¨ber den Rand der Maske hinweg. Letztlich bildet sich eine geschlossene GaN-
Schicht, die oberhalb der SiO2-Maske nur eine sehr geringe Versetzungsdichte besitzt. Dieses
System hat sich als ausgezeichnetes Substrat fu¨r das Wachstum qualitativ hochwertiger InGaN-
Quantenstrukturen zur Herstellung der blauen Leuchtdiode herausgestellt.
1.2 Van der Waals-Epitaxie
Eine andere Mo¨glichkeit zur Minimierung von Defekten an der Grenzﬂa¨che ist die van der Waals-
Epitaxie. Das Konzept der van der Waals-Epitaxie wurde im Jahre 1985 von Koma et al. [14] ein-
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gefu¨hrt und beru¨cksichtigt erstmals das epitaktische Wachstum unter Verwendung von Materia-
lien mit van der Waals-Oberﬂa¨chen, wobei die verwendeten Materialien sowohl eine große Gitter-
fehlanpassung als auch unterschiedliche thermische Ausdehnungskoeﬃzienten besitzen ko¨nnen.
1.2.1 Schichtgitter-Chalkogenide
Die Verbindungen aus der Gruppe der Schichtgitter-Chalkogenide stellen aufgrund ihrer zweidi-
mensionalen (2D) Kristallstruktur fu¨r die van der Waals-Epitaxie die wichtigste Materialklasse
dar. Innerhalb der Schichtgitter-Chalkogenide sind dabei insbesondere die U¨bergangsmetall-
Dichalkogenide der fru¨hen U¨bergangsmetalle (z.B. Molybda¨n, Wolfram, Niob, Tantal) und die
Dimetall-Dichalkogenide der Metalle der dritten Hauptgruppe (z.B. Gallium, Indium) mit den
Chalkogenen Schwefel und Selen von Bedeutung. Die grundlegenden strukturellen, elektroni-
schen und physikalischen Eigenschaften dieser Materialien sind ausfu¨hrlich untersucht und in
der Literatur beschrieben worden [27–31].
Die U¨bergangsmetall-Dichalkogenide besitzen die formale Sto¨chiometrie MX2 (M = Metal, X
= Chalkogen), die Dimetall-Dichalkogenide der Elemente der dritten Hauptgruppe die formale
Sto¨chiometrie M2X2 (MX). In Richtung der kristallographischen c-Achse sind die Schichtgitter-
Chalkogenide durch zweidimensionale u¨bereinander gestapelte Lagen mit der atomaren An-
ordnung X-M-X, bzw. X-M-M-X aufgebaut (siehe Abbildung 1.3). Eine einzelne Schicht eines
U¨bergangsmetall-Dichalkogenids besteht aus einer Lage, bzw. fu¨r die Dimetall-Dichalkogenide
aus zwei Lagen von Metallatomen, die zwischen zwei Lagen von Chalkogenatomen eingeschlos-
sen sind. Die Bindungen innerhalb einer Lage eines Metall-Chalkogenids besitzen einen u¨ber-
wiegend kovalenten Charakter mit einem je nach Ionizita¨t der Metall-Chalkogen-Bindung mehr
oder weniger starken ionischen Beitrag. In den U¨bergangsmetall-Dichalkogeniden bilden die
Chalkogenatome eine hexagonal dichte Packung, wa¨hrend sich die Metallatome, ebenfalls he-
xagonal angeordnet, in trigonal prismatischer Koordination (in dieser Koordination u¨berwiegt
der kovalent Anteil in der Bindung zu den Chalkogenatomen) oder oktaedrischer Koordination
(hier u¨berwiegt der ionische Anteil in der Bindung zu den Chalkogenatomen) auf Zwischengit-
terpla¨tzen beﬁnden. In der Materialklasse der Schichtgitter-Chalkogenide stellen die Dimetall-
Abbildung 1.3: Kristallographische Struktur verschiedener Schichtgitter-Chalkogenide: (a) U¨bergangs-
metall-Dichalkogenid der formalen Sto¨chiometrie MX2 und (b) Dimetall-Dichalkogenid der formalen
Sto¨chiometrie M2X2 [15].
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Dichalkogenide der Metalle Indium und Gallium einen Spezialfall dar. Diese besitzen aufgrund
der formalen Sto¨chiometrie M2X2 zusa¨tzlich einfache Metall-Metall-Bindungen zwischen den
Elementen der dritten Hauptgruppe. Die Chalkogenatome bilden in allen Schichtgitter-Chal-
kogeniden in Richtung der kristallographischen c-Achse chemisch abgesa¨ttigte van der Waals-
Oberﬂa¨chen und die einzelnen Lagen sind durch sogenannte van der Waals-Lu¨cken voneinander
getrennt. Die Wechselwirkungen zwischen den einzelnen Lagen (oder u¨ber eine van der Waals-
Heterogrenzﬂa¨che) werden oft als van der Waals-artig bezeichnet. In Wirklichkeit existieren
schwache elektronische Kopplungen u¨ber die van der Waals-Lu¨cken. Diese sind auf die U¨berlap-
pung elektronischer Zusta¨nde zuru¨ckzufu¨hren, die von Orbitalen stammen, die senkrecht zur van
der Waals-Oberﬂa¨che orientiert sind. Die elektronische Struktur der Schichtgitter-Chalkogenide
ist detailliert in der Literatur beschrieben [30, 32–34] und ku¨rzlich in Bezug auf die Symmetrie,
die energetischen Niveaus und die Orientierung der beteiligten Orbitale erweitert worden [21, 35].
Elektronische Struktur von GaSe
Obwohl die van der Waals-Oberﬂa¨chen der Dimetall-Dichalkogenide der Elemente der dritten
Hauptgruppe (z.B. GaSe, InSe) ebenfalls von hexagonal angeordneten, dichtest gepackten und
chemische abgesa¨ttigten Chalkogenatomen gebildet werden, unterscheidet sich deren elektro-
nische Struktur signiﬁkant von der Struktur der u¨brigen Schichtgitter-Chalkogenide. Dies ist
dadurch zu erkla¨ren, dass die U¨bergangsmetallatome durch jeweils zwei Metallatome der drit-
ten Hauptgruppe ersetzt werden. Eine ausfu¨hrliche Beschreibung der elektronischen Struktur
der Dimetall-Dichalkogenide ist in der Literatur vorhanden [30, 36–38]. Abbildung 1.4 zeigt
die Brillouin Zone der hexagonalen Gitterstruktur und die Bandstruktur von β-GaSe entlang
Abbildung 1.4: (a) Brillouin Zone der hexagonalen Gitterstruktur [30]. (b) Bandstruktur (“tight-
binding“) von β-GaSe entlang der Hauptsymmetrierichtungen [30].
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der Hauptsymmetrierichtungen [30]. In einer vereinfachten Beschreibung der Bandstruktur 1
kann angenommen werden, dass das Valenzbandmaximum von pz-Orbitalen der Chalkogenato-
me (Se 4p) und das Leitungsbandminimum von pz-Orbitalen der Metallatome (Ga 4p) gebildet
wird. Das Valenzbandmaximum und das Leitungsbandminimum beﬁnden sich am Γ-Punkt der
hexagonalen Brillouin Zone. Somit besitzt GaSe eine direkte Bandlu¨cke von EG = 2.03 eV.
Die vorhandene Dispersion der von den pz-Orbitalen gebildeten Ba¨nder entlang Γ-A, paral-
lel zur c-Achse bzw. senkrecht zur van der Waals-Oberﬂa¨che, ist eine Folge der U¨berlappung
der elektronischen Zusta¨nde u¨ber die van der Waals-Lu¨cke hinweg und belegt die elektronische
Wechselwirkung zwischen den benachbarten Schichten.
1.2.2 2D/2D-Epitaxie
Die konzeptionelle Basis des epitaktischen Wachstums eines Schichtgitter-Chalkogenids auf ei-
nem Substrat eines einkristallinen zweiten Schichtgitter-Chalkogenids beruht auf den schwa-
chen Wechselwirkungen u¨ber die van der Waals-Lu¨cke (siehe Abbildung 1.5 (a)). Ein Merkmal
dieser van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen ist, dass sie abrupte und atomar scharfe Kontakt-
ﬂa¨chen besitzen und keine Vermischungen oder Reaktionen an der Grenzﬂa¨che auftreten. Koma
et al. pra¨sentierten das Konzept der van der Waals-Epitaxie erstmals an Hand der Abscheidung
von NbSe2 auf der (0001)-van der Waals-Oberﬂa¨che einkristalliner MoS2-Substrate. Trotz ei-
ner Gitterfehlanpassung von 9.2% wird ein epitaktisches Wachstum beobachtet [14]. Seitdem
haben verschiedenen Gruppen, u.a. die Arbeitsgruppe um Jaegermann, eine Vielzahl von Syste-
men epitaktischer van der Waals-Epitaxie-Heterogrenzﬂa¨chen untersucht. Ein U¨bersichtsartikel
von Jaegermann, Klein und Pettenkofer [15] sowie die Habilitationsschrift von Klein [21] geben
einen zusammenfassenden U¨berblick u¨ber die Eigenschaften der bisher untersuchten van der
Waals-Epitaxie-Heterogrenzﬂa¨chen.
Als ein Beispiel einer van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨che ist in Abbildung 1.5 (b) eine Se-
rie von Elektronenbeugungsbildern (LEED) nach der Abscheidung von SnS2 auf einem MoS2
Substrat dargestellt [39]. Fu¨r niedrige Bedeckungen u¨berlagern sich die Beugungsreﬂexe von
Schicht und Substrat. Trotz einer Gitterfehlanpassung von 16% ist das epitaktische Wachstum
und die Orientierung der Schicht am Substrat in den Beugungsbildern eindeutig zu erkennen.
Dies zeigt, dass mit der van der Waals-Epitaxie sto¨rungsfreies und epitaktisches Wachstum
unterschiedlicher Schichtgitter-Materialien aufeinander mo¨glich ist, auch wenn die verwendeten
Materialien eine sehr hohe Gitterfehlanpassung  zueinander besitzen. Selbst fu¨r Systeme mit ei-
ner Gitterfehlanpassung von bis zu 50%, z.B. SnS2 auf Graphit, konnte ein entlang der c-Achse
orientiertes Wachstum nachgewiesen werden [15]. Hier ﬁndet jedoch nicht mehr epitaktisches
Wachstum statt sondern es kommt zu Texturierung der aufwachsenden Schicht.
In der Regel zeigen van der Waals-Epitaxie-Heterogrenzﬂa¨chen nach der Nukleation, d.h. wenn
eine kritische Gro¨ße eines Keims u¨berschritten ist, ein zweidimensionales Lagenwachstum der
abgeschiedenen Schicht (Frank-van der Merwe-Modus). Grund hierfu¨r ist die Tatsache, dass
die Oberﬂa¨chenspannung einer van der Waals-Oberﬂa¨che wesentlich geringer ist als die einer
nicht-van der Waals-Fla¨che, z.B. der Kante einer aufwachsenden Insel. An diesen Kanten exis-
tieren nicht abgesa¨ttigte chemische Bindungen, wohingegen die (0001)-van der Waals-Fla¨chen
chemisch abgesa¨ttigt sind. Aufgrund des Bestrebens zur Minimierung der freien Energie an der
Oberﬂa¨che versuchen van der Waals-Epitaxie-Systeme die Anzahl der Kanten auf den Oberﬂa¨che
zu reduzieren und tendieren zum Lagenwachstum.
1Doni et al. [38] geben eine detaillierte Beschreibung zur Bestimmung der Bandstruktur von β-GaSe.
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Abbildung 1.5: Van der Waals-Epitaxie gitterfehlangepasster zweidimensionaler Materialien (2D/2D):
(a) Schematische Darstellung einer van der Waals-Heterogrenzﬂa¨che [21]; (b) Serie von Elektronenbeu-
gungsbildern (LEED) wa¨hrend der Abscheidung von SnS2 auf einem MoS2 Substrat [39]. (c) Raster-
tunnelmikroskopische Aufnahmen (STM) von InSe-Schichten nach der Abscheidung auf unterschiedliche
Schichtgitter-Substrate (GaSe, HOPG, MoTe2) [40].
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Die Wechselwirkungen an der Grenzﬂa¨che zweier Schichtgitter-Chalkogenide sind den Wech-
selwirkungen zwischen den einzelnen Schichten innerhalb eines Schichtgitter-Chalkogenides sehr
a¨hnlich. Fu¨r verschiedene Schichtgitter-Substrate werden aber unterschiedliche Morphologien der
aufwachsenden Schicht beobachtet. Abbildung 1.5 (c) zeigt die rastertunnelmikroskopischen Auf-
nahmen (UHV-STM) du¨nner InSe-Schichten (4 A˚) nach der Abscheidung auf die Schichtgitter-
Substrate GaSe, HOPG und MoTe2. Das unterschiedliche Nukleationsverhalten der InSe-Schicht
kann nicht nur durch die variierende Gitterfehlanpassung (GaSe - 8.3%, HOPG - 64.6%, MoTe2 -
15.1%) erkla¨rt werden. Auch die verschiedenen elektronischen Strukturen der Substrate und die
damit verbundenen unterschiedlichen elektronischen Wechselwirkungen zwischen Substrat und
Schicht u¨ber die Grenzﬂa¨che hinweg tragen zu dem beobachteten Nukleationsverhalten bei [40].
1.3 Quasi-Van der Waals-Epitaxie
Die Heteroepitaxie unter Verwendung von Kombinationen zweidimensionaler Schichtgitter-Chal-
kogenide und Materialien dreidimensionaler Struktur wird als Quasi-van der Waals-Epitaxie be-
zeichnet. Die Heterogrenzﬂa¨che wird hier zwischen einer (0001)-van der Waals-Oberﬂa¨che eines
Schichtgitter-Chalkogenides und einer Ebene der Oberﬂa¨che eines nicht Schichtgitter-artig aufge-
bauten dreidimensionalen Materials, z.B. der (111)-Oberﬂa¨che einer fcc-Verbindung in hexagonal
dichter Packung gebildet. Verschiedene Forschergruppen haben das Konzept der Quasi-van der
Waals-Epitaxie aufgegriﬀen und untersucht (siehe U¨bersichtsartikel von Jaegermann et al. [15]).
Prinzipiell existieren drei verschiedene Systeme, die der Deﬁnition der Quasi-van der Waals-
Epitaxie-Grenzﬂa¨che unter Verwendung zweidimensionaler und dreidimensionaler Materialien
folgen (siehe Abbildung 1.6). In direkter Ableitung von der Deﬁnition der van der Waals-Epita-
xie, der Verwendung zweidimensionaler Schichtgitter-artiger Substrate, ist dies (a) die Abschei-
dung von Materialien mit dreidimensionaler Symmetrie auf (0001)-van der Waals-Oberﬂa¨chen
eines zweidimensionalen Schichtgitter-Chalkogenides (2D/3D), (b) die direkte Umkehr dieses
Systems, also die Abscheidung eines zweidimensionalen Schichtgitter-Chalkogenids auf ein drei-
dimensional orientiertes Substrat (3D/2D) oder (c) die Verwendung einer zweidimensionalen
Puﬀerschicht eines Schichtgitter-Chalkogenids zur Realisierung der Heteroepitaxie von dreidi-
Abbildung 1.6: Schematische Darstellung gitterfehlangepasster Quasi-van der Waals-Epitaxie-
Grenzﬂa¨chen unter Verwendung zweidimensionaler (2D) und dreidimensionaler (3D) Materialien: (a)
zweidimensionales Substrat plus dreidimensionale Schicht (2D/3D), (b) dreidimensionales Substrat plus
zweidimensionale Schicht (3D/2D) und (c) dreidimensionale Heteroepitaxie unter Verwendung einer zwei-
dimensionalen Puﬀerschicht eines Schichtgitter-Chalkogenids (3D/2D/3D) [21].
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mensionalen Materialien (3D/2D/3D). Die hier verwendete Nomenklatur (z.B. 2D/3D) folgt in
dieser Arbeit der Reihenfolge Substrat/Schicht.
1.3.1 2D/3D-Epitaxie
Erste Untersuchungen von 2D/3D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen erfolgen anhand
der Abscheidung von Metallen auf Substraten der Schichtgitter-Chalkogenide [41–43]. Spa¨ter fol-
gen eine Reihe von Untersuchungen zu der Abscheidung von dreidimensionalen Halbleitern [44–
49] und organischen Verbindungen [50, 51]. Fu¨r den Fall der Abscheidung von Metallen auf
van der Waals-Oberﬂa¨chen treten je nach Art des Metalls sehr unterschiedliche Adsorptionsver-
halten auf. Einerseits wird bereits bei Raumtemperatur eine starke Neigung zur Interkalation
von Metall-Ionen, z.B. von Kupfer [52–54] oder von Alkalimetallen [55, 56], in die van der
Waals-Lu¨cken eines Schichtgitter-Chalkogenides beobachtet. Anderseits fu¨hrt die Abscheidung
von Edelmetallen mit fcc-Struktur (z.B. Silber, Gold) auf (0001)-van der Waals-Oberﬂa¨chen
von Schichtgitter-Chalkogeniden zur Bildung von epitaktischen Metallﬁlmen in Form von In-
seln in (111)-Orientierung [41, 42]. Je nach dem verwendeten Schichtgitter-Chalkogenid kann
es auch zu einer Reaktion zwischen dem abgeschiedenen Metall und dem Schichtgitter-Substrat
kommen. Ob eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che stattﬁndet oder nicht, ha¨ngt stark von dem
verwendeten Metall/Schichtgitter-Chalkogenid-System ab [57] und ist maßgeblich von der Ad-
sorptionsenergie der Metalle auf der Oberﬂa¨che des Schichtgitter-Chalkogenids abha¨ngig [58].
Die Abscheidung von dreidimensionalen II-VI-Verbindungshalbleitern (z.B. CdS, ZnSe) auf die
van der Waals-Oberﬂa¨che von Schichtgitter-Chalkogeniden fu¨hrt ebenfalls zu einem orientierten
Wachstum unter der Ausbildung von dreidimensionalen Inseln [44–49]. Eine Reaktion an der
Grenzﬂa¨che ist fu¨r die II-VI-Verbindungshalbleiter/Schichtgitter Systeme nicht zu beobachten.
Charakteristisch fu¨r das epitaktische Wachstum dreidimensionaler Materialien auf van der
Waals-Oberﬂa¨chen von Schichtgitter-Chalkogeniden ist, dass abrupte Grenzﬂa¨chen ausgebildet
werden und orientiertes dreidimensionales Inselwachstum der aufwachsenden Schicht stattﬁndet.
Die ausgepra¨gte Tendenz zur Inselbildung ist durch die starken chemischen Bindungen innerhalb
der dreidimensionalen Materialien im Gegensatz zu der nur schwachen Adha¨sionsenergie dieser
Materialien auf der van der Waals-Oberﬂa¨che begru¨ndet. Eine Reduzierung der Energie an der
Abbildung 1.7: (a) Elektronenmikroskopische Aufnahme (REM, SE-Bild) einer 2D/3D-Quasi-van der
Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨che nach der Abscheidung von ZnSe auf ein GaSe-Substrat [48, 49]. (b) Schema-
tische Darstellung von Morphologie und Orientierung der beobachteten ZnSe-Inseln [48, 49].
13
1 Halbleiterepitaxie
Oberﬂa¨che wird deshalb u¨ber die Bildung von Inseln auf der van der Waals-Oberﬂa¨che erreicht.
Abbildung 1.7 zeigt ein Beispiel einer 2D/3D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨che nach
der Abscheidung von ZnSe auf eine GaSe-Oberﬂa¨che [48, 49]. In der elektronenmikroskopischen
Aufnahme (REM) sind systematisch orientierte ZnSe-Inseln in Form von Pyramiden a¨hnlicher
Gro¨ße und identischer Geometrie zu erkennen. Die schematische Darstellung der Oberﬂa¨che
verdeutlicht die Morphologie der beobachteten ZnSe-Pyramiden und deren Ausrichtung auf dem
GaSe-Substrat. Dies belegt das epitaktische Wachstum der ZnSe-Schicht.
1.3.2 3D/2D-Epitaxie
Die Untersuchungen von 3D/2D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen erfolgen anhand
der Abscheidung zweidimensionaler Schichtgitter-Chalkogenide auf hexagonal dicht gepackten
(111)-Oberﬂa¨chen dreidimensionaler Halbleiter-Substrate mit kubischer Kristallstruktur (z.B.
GaAs(111) oder Si(111)). Im Gegensatz zu der zuvor beschriebenen 2D/3D-Quasi-van der Waals-
Epitaxie, bei denen fu¨r das Substrat inerte van der Waals-Oberﬂa¨chen vorliegen, steht bei den
3D/2D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen jedoch zuna¨chst die Passivierung nicht ab-
gesa¨ttigter Bindungen an der Oberﬂa¨che des dreidimensionalen Substrates im Vordergrund. Die-
se ko¨nnen durch die Abscheidung von Elementen (z.B. Si(111)−H [59] oder GaAs(111)−S [60])
oder durch eine gezielte Modiﬁkation bzw. Rekonstruktion der Oberﬂa¨che (z.B. Kationen (Ga)-
oder Anionen (As)-terminierte GaAs(111)-Oberﬂa¨chen [61]) vor der Abscheidung der Schicht-
gitter-Verbindung chemisch passiviert werden. Aber auch die direkte Reaktion des abgeschie-
denen Schichtgitter-Chalkogenides an der Oberﬂa¨che des dreidimensionalen Substrates kann zu
einer chemischen Terminierung der freien Bindungen fu¨hren, bzw. die zuvor aufgebrachten Ele-
mente zur Passivierung der Oberﬂa¨che ersetzen [62, 63].
Fu¨r die Abscheidung des Dimetall-Dichalkogenid GaSe auf verschieden terminierte GaAs(111)-
Oberﬂa¨chen konnte trotz unterschiedlich auftretender Grenzﬂa¨chenreaktionen2 das Wachstum
vollsta¨ndig relaxierter epitaktischer GaSe-Schichten gezeigt werden [61, 64, 65]. Das epitakti-
sche Wachstum von GaSe auf niedrig indizierten GaAs-Oberﬂa¨chen (z.B. GaAs(001)) erfolgt
dagegen erst nach einer Grenzﬂa¨chenreaktion und der Bildung einer pseudomorphen Ga2Se3-
Zwischenschicht, auf der dann vollsta¨ndig relaxierte, entlang der c-Achse zum Substrat ori-
entierte GaSe-Schichten aufwachsen [66, 67]. A¨hnliche Ergebnisse liefert die Abscheidung von
GaSe auf die GaAs(110)-Oberﬂa¨che. Die unterschiedliche Symmetrie von Substrat (kubisch)
und Schicht (hexagonal) wird durch eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che ebenfalls unter der Bil-
dung einer Ga2Se3-Zwischenschicht u¨berwunden. Auf diese Weise wird der U¨bergang von der
kubischen zu der hexagonalen Struktur und das Wachstum epitaktischer GaSe-Schichten in
(0001)-Orientierung realisiert [68, 69]. Diese spezielle Epitaxierelation zur U¨berwindung unter-
schiedlicher Symmetrien wird in der Literatur als “van der Waals-Xenotaxie“ bezeichnet.
Aufgrund der großen technologischen Bedeutung ist auch das Wachstum von GaSe auf Sili-
zium-Substraten intensiv untersucht worden. Hier ist besonders die (111)-orientierte Oberﬂa¨che
des Siliziums von Interesse, da diese eine nur sehr geringe Gitterfehlanpassung gegenu¨ber dem
Schichtgitter-Chalkogenid GaSe aufweist [59, 62, 63, 70–83]. Die Experimente zeigen, dass die
Qualita¨t der GaSe-Schichten unabha¨ngig von der Pra¨paration der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
ist. Sowohl auf der Wasserstoﬀ terminierten Si(111)1 × 1 − H als auch auf der Si(111)7 × 7
rekonstruierten Oberﬂa¨che wachsen vollsta¨ndig relaxierte und epitaktische GaSe-Schichten mit
einer zu GaSe Einkristallen vergleichbaren Qualita¨t auf [63, 72, 74, 77, 84]. Die Abscheidung
2Auf der Kationen-terminierten GaAs(111)A-Oberﬂa¨che entsteht nach der Interdiﬀusion von Selen-Atomen in
das Substrat eine Selen-Terminierung. Auf der Anionen-terminierten GaAs(111)B -Oberﬂa¨che kommt es zu
einer Austauschreaktion zwischen Selen- und Arsen-Atomen [61].
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von GaSe auf die Silizium-Oberﬂa¨che fu¨hrt zu einer chemischen Reaktion an der Grenzﬂa¨che,
bei der sich eine Si-Ga-Se-Zwischenschicht auf dem Silizium-Substrat bildet [62, 63, 78, 79,
81, 82]. Diese Zwischenschicht wird in der Literatur als GaSe-“Halblage“ (oder GaSe-“bilayer“)
bezeichnet. Auf dieser Ga-Se-Zwischenschicht ﬁndet mit der weiteren Abscheidung von GaSe ein
homoepitaktisches GaSe-Wachstum statt.
Die spezielle Struktur der GaSe-“Halblage“ auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist von besonde-
rer Bedeutung fu¨r diese Arbeit und wird ausfu¨hrlich in Kapitel 2.3 beschrieben und im Folgenden
als Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bezeichnet.
Im Gegensatz dazu wird fu¨r die Silizium (110)-Oberﬂa¨che die Ausbildung einer verzerrten
Ga-Se-Zwischenschicht und kristallines Wachstums von GaSe(0001) beobachtet, wohingegen ein
Wachstum von GaSe auf der Silizium (100)-Oberﬂa¨che nicht erfolgreich gelingt [68, 81, 82].
Dieses Verhalten ist auf die Strukturen der jeweiligen Silizium-Oberﬂa¨chen zuru¨ckzufu¨hren.
Die Silizium (111)-Oberﬂa¨che und die Silizium (110)-Oberﬂa¨che besitzen eine freie Bindung
je Silizium-Oberﬂa¨chenatom, wa¨hrend die Silizium (100)-Oberﬂa¨che zwei freie Bindungen je
Silizium-Oberﬂa¨chenatom aufweist und somit strukturell nicht mit der GaSe-“Halblage“ zu ver-
einbaren ist.
1.3.3 3D/2D/3D-Epitaxie
Durch die Kombination der beiden zuvor beschriebenen Quasi-van der Waals-Epitaxie-Systeme
ergibt sich die Option der Konstruktion von 3D/2D/3D-Grenzﬂa¨chen unter Verwendung ei-
ner du¨nnen zweidimensionalen Puﬀerschicht eines Schichtgitter-Chalkogenides. Dies stellt eine
neue Mo¨glichkeit der Heteroepitaxie von dreidimensionalen Materialien mit großer Gitterfehl-
anpassung dar. In einem ersten Ansatz zur Verwendung von 3D/2D/3D-Quasi-van der Waals-
Epitaxie-Systemen erfolgt die Abscheidung von GaAs auf eine du¨nne GaSe-Puﬀerschicht, die
auf eine mit Arsen terminierte Silizium (111)-Oberﬂa¨che abgeschieden wird. Das Wachstum der
GaAs-Schicht ist charakterisiert durch eine starke Neigung zur Bildung großer Inseln (mit einem
Durchmesser von ca. 2000 A˚) in azimuthaler Orientierung zum Silizium-Substrat [70, 85, 86].
Ebenso ist es gelungen, die II-VI-Verbindungshalbleiter ZnSe und CdS unter Verwendung einer
du¨nnen InSe-Puﬀerschicht epitaktisch auf Si(111)−H Oberﬂa¨chen abzuscheiden [87–89], wobei
ein fu¨r van der Waals-Oberﬂa¨chen typisches ausgepra¨gtes Inselwachstum beobachtet wird.
Die Abscheidung von dreidimensionalen Materialien auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist bisher
nicht ausfu¨hrlich in der Literatur beschrieben. Erst vor kurzen sind erste Ergebnisse zur Ab-
scheidung von GaAs [90] und ZnO [91] Quantenstrukturen unter Verwendung der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che erschienen. Die systematische Charakterisierung von 3D/2D/3D-Heterogrenzﬂa¨chen
unter Verwendung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist daher ein wichtiger Bestandteil dieser Arbeit
(siehe Abschnitt III, Kapitel 7 und 8)
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2 Struktur und Eigenschaften von Silizium
(111)-Oberﬂa¨chen
2.1 Die Si(111)1 × 1−H-Oberﬂa¨che
Die am weitesten verbreitete Pra¨paration der Silizium-Oberﬂa¨che ist die Wasserstoﬀ-Terminie-
rung. Wasserstoﬀ ist das kleinste Atom und besitzt nur ein freies Elektron. Es kann somit nur
eine chemische Bindung zur Substrat-Oberﬂa¨che eingehen. Dies erlaubt es dem Wasserstoﬀ sich
an jeweils eine nicht abgesa¨ttigte Bindung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che zu binden und diese
chemisch zu passivieren.
2.1.1 Struktur
Die Struktur der Si(111)1 × 1 − H-Oberﬂa¨che ist schematisch in Abbildung 2.1 dargestellt,
zum einen aus der Sicht parallel zur [111]-Richtung (a) und um 90◦ gedreht mit Sicht auf
die (111)-Fla¨che (b). Der Abstand der Atome auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che betra¨gt 3.84 A˚
und jedes Wasserstoﬀ-Atom sa¨ttigt eine freie Bindung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ab. Die
mit Wasserstoﬀ terminierte Oberﬂa¨che ist nicht rekonstruiert und liegt in der 1 × 1-Struktur
vor. Da Wasserstoﬀ eine etwas gro¨ßere Elektronegativita¨t besitzt als Silizium (nach Pauling
+0.3 [5]), hat die Silizium-Wasserstoﬀ-Bindung an der Oberﬂa¨che einen zum Teil ionischen
Charakter. Aufgrund der Coulomb’schen Abstoßung zwischen den mit Wasserstoﬀ terminierten
und somit positiv geladenen Silizium-Oberﬂa¨chenatomen sind die Si-Si-Bindungen der obersten
Lage der Si(111)1 × 1 − H-Oberﬂa¨che etwas la¨nger als die Bindungen zwischen den Silizium-
Volumenatomen [5].
Abbildung 2.2 zeigt die Ergebnisse der Analyse der Si(111)1×1−H-Oberﬂa¨che mittels verschie-
dener gegenu¨ber der Oberﬂa¨che empﬁndlichen Methoden. Das dargestellte LEED-Bild (a) und
STM-Bild (b) zeigen die hexagonale dreiza¨hlige Symmetrie der Si(111)1× 1−H-Oberﬂa¨che [92,
93]. Das Photoelektronen-Spektrum (SXPS, hν = 130 eV) des Si 2p-Rumpfniveaus (c) der
Si(111)1 × 1 − H-Oberﬂa¨che zeigt eine Struktur, die im Wesentlichen auf die Emission von
Silizium-Atomen in zwei verschiedenen chemischen Umgebungen zuru¨ckzufu¨hren ist [94]. Ne-
Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Si(111)1× 1−H-Oberﬂa¨che: (a) Sicht parallel zur [111]-
Richtung und (b) um 90◦ gedreht mit Sicht auf die (111)-Fla¨che.
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Abbildung 2.2: Analyse der Si(111)1×1−H-Oberﬂa¨che mittels verschiedener gegenu¨ber der Oberﬂa¨che
empﬁndlicher Methoden: (a) Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) [92], (b) Rastertunnelmi-
kroskopie (STM) [93] und (c) Photoelektronenspektroskopie (SXPS; hν = 130 eV) [94].
ben der Emission von Silizium-Atomen aus dem Volumen des Materials (B = “bulk“) ist eine
chemisch verschobene Komponente (S2 = “surface“) zu erkennen, die auf die Bindungen der
Silizium-Oberﬂa¨chenatome zum Wasserstoﬀ zuru¨ckzufu¨hren ist. Diese Komponente ist aufgrund
der partiell positiven Ladung der mit Wasserstoﬀ terminierten Silizium-Oberﬂa¨chenatome um
+0.14 eV zu ho¨heren Energien verschoben. Diese oberﬂa¨chen-speziﬁsche, relativ zur Volumen-
Komponente beobachtete chemische Verschiebung einer Komponente der Rumpfniveau-Emission
wird im Allgemeinen als SCLS (SCLS = “surface core level shift“) bezeichnet. Die Ursache der
zweiten fu¨r die Anpassung der Emissionslinie notwendige oberﬂa¨chen-speziﬁsche Komponente
(S1) ist bisher nicht vollsta¨ndig gekla¨rt.
2.1.2 Elektronische Eigenschaften
Abbildung 2.3: (a) Oberﬂa¨chen-Brillouin-Zone der Si(111)1 × 1 − H-Oberﬂa¨che. (b) Oberﬂa¨chen-
Bandstruktur entlang der Hauptsymmetrierichtungen (die grau schraﬃerten Bereiche verdeutlichen die
Projektion des Valenzbandes im Volumen auf die Oberﬂa¨che) und (c) Moleku¨l-Orbital-Schema (“surface
molecule approach“) der Si(111)1× 1−H-Oberﬂa¨che [5].
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2.2 Die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
Neben der chemischen Passivierung der freien Bindungen an der Oberﬂa¨che bietet die Wasser-
stoﬀ-Terminierung auch eine elektronischen Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che. Elektri-
sche Messungen zeigen, dass die Passivierung der Oberﬂa¨che mit Wasserstoﬀ zu einer deut-
lichen Reduktion der Dichte an Oberﬂa¨chenzusta¨nden fu¨hrt [95]. Abbildung 2.3 (b) zeigt die
Oberﬂa¨chen-Bandstruktur der besetzen Zusta¨nde entlang der Hauptsymmetrierichtungen der
Oberﬂa¨chen Brillouin Zone (siehe Abbildung 2.3 (a)) auf der Si(111)1× 1−H-Oberﬂa¨che. Dort
ist zu erkennen, dass an der Oberﬂa¨che keine besetzten Zusta¨nde existieren, die in der Ener-
gielu¨cke des Volumens liegen [5]. Innerhalb der Projektion des Valenzbandes im Volumen auf die
1×1-Oberﬂa¨che sind um den K und M Punkt drei nahezu dispersionslose Oberﬂa¨chenzusta¨nde
vorhanden. Berechnungen der Struktur der Moleku¨l-Orbitale an der Oberﬂa¨che (“surface mo-
lecule approach“) besta¨tigen dies und ergeben, dass die Si-H-Bindungen der Si(111)1 × 1 − H-
Oberﬂa¨che elektronische Zusta¨nde bilden, die außerhalb der fundamentalen Bandlu¨cke des Sili-
ziums liegen [5]. Abbildung 2.3 (c) verdeutlicht, dass sich die bindenden (b) und anti-bindenden
(ab) Si-H-Zusta¨nde 8.96 eV unterhalb bzw. 4.67 eV oberhalb des Valenzbandmaximums beﬁn-
den [5]. Die Abwesenheit von elektronischen Zusta¨nden in der Bandlu¨cke hat zur Folge, dass ideal
Wasserstoﬀ terminierte Silizium (111)-Oberﬂa¨chen keine Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che auf-
weisen und somit fu¨r dieses System die Oberﬂa¨che mit einer sogenannten Flachbandsituation
vorliegt.
2.2 Die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
In der Oberﬂa¨chenforschung wird ha¨uﬁg die 7× 7 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
verwendet. Der große Vorteil dieser Oberﬂa¨che ist, dass sie absolut frei von Verunreinigungen
hergestellt werden kann. Ein Nachteil ist jedoch, dass diese Modiﬁkation der Oberﬂa¨che nur u¨ber
einen aufwendigen Hochtemperatur-Heizprozess im Ultrahochvakuum (UHV) pra¨pariert werden
kann und diese Oberﬂa¨che nur dort stabil bleibt.
2.2.1 Struktur
Die Struktur der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che ist schematisch in Abbildung 2.4 dargestellt, (a) in Sicht
parallel zur [111]-Richtung und (b) um 90◦ gedreht in Seitenansicht zur (111)-Fla¨che. Dieses bis
heute akzeptierte Modell der 7×7-Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che haben Takaya-
nagi et al. [96, 97] 1985 vorgeschlagen und wird als DAS-Strukturmodell (DAS =“dimer-adatom-
stacking fault“) bezeichnet. Jede Oberﬂa¨cheneinheitszelle der 7× 7-Rekonstruktion besteht aus
einer gefalteten (“faultet half“ - hier sitzen die Silizium Adatome auf Pla¨tzen, die zur den re-
gula¨ren Gitterpla¨tzen der Volumen-Kristallstruktur versetzt sind) und einer nicht gefalteten
Halb-Zelle (“unfaultet half“ - hier sitzen die Silizium Adatome auf den regula¨ren Gitterpla¨tzen
der Volumen-Kristallstruktur). Die Kantenla¨nge einer Halb-Zelle betra¨gt 7 · 3.84A˚ = 26.9A˚ und
die Halb-Zellen sind jeweils durch einer Reihe von Dimeren und Lo¨chern (“corner holes“) an der
Ecken der Halb-Zellen voneinander getrennt. Jede Halb-Zelle besitzt sechs Silizium-Adatome,
die jeweils eine freie Bindung (“dangling bond“) besitzen, von denen drei an den Ecken (C =
“corner“) und an den Ra¨ndern (E = “edge“) der Halb-Zelle angeordnet sind. Zusa¨tzlich sind
in jeder Halb-Zelle drei Atome in der zweiten Lage (“Si rest atoms“) mit ebenfalls einer freien
Bindung vorhanden. Eine weitere freie Bindung beﬁndet sich in jedem Loch an den Ecken der
Halb-Zelle. Somit liegen fu¨r die 7×7-Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che 19 freie Bin-
dungen pro Oberﬂa¨cheneinheitszelle vor, davon insgesamt 12 an Silizium-Adatomen, sechs an
Silizium-Atomen der zweiten Lage und eine in der Ecke. Die Ursache fu¨r die Ausbildung dieser
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des von Takayanagi et al. [96, 97] vorgeschlagenen DAS-
Strukturmodells (DAS = Dimer-Adatom-Stacking fault) der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che: (a) Sicht parallel
zur [111]-Richtung und (b) um 90◦ gedreht in Seitenansicht. Jede Oberﬂa¨cheneinheitszelle besteht aus
einer gefalteten und einer nicht gefalteten Halb-Zelle von denen jede sechs Silizium-Adatome, drei jeweils
an den Ecken (C = “corner“) und den Ra¨ndern (E = “edge“), besitzt. Eine Oberﬂa¨cheneinheitszelle
besitzt 19 freie Bindungen (“dangling bond“) von denen insgesamt 12 an Silizium-Adatomen, sechs an
Silizium-Atomen der zweiten Lage und eine in jeder Ecke positioniert sind.
komplizierten Struktur der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist energetisch begru¨ndet. Fu¨r eine nicht
rekonstruierte 1 × 1-Oberﬂa¨che liegen auf der gleichen Fla¨che 49 freie Bindungen vor, fu¨r die
7 × 7-Oberﬂa¨che nur 19. Die 7 × 7-Rekonstruktion der Oberﬂa¨che fu¨hrt somit zur einer deut-
lichen Reduzierung der freien Bindungen auf der Oberﬂa¨che und dadurch zu einer erheblichen
Verringerung der Oberﬂa¨chen-Energie [5].
Abbildung 2.5 zeigt die Ergebnisse der Analyse der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che mit verschiedenen
oberﬂa¨chenempﬁndlichen Messmethoden. Das LEED-Bild (a) und STM-Bild (b) zeigen die kom-
plizierte Struktur der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Die beiden Ha¨lften der Oberﬂa¨cheneinheitszelle
der 7 × 7-Rekonstruktion ko¨nnen experimentell mit dem Rastertunnelmikroskop unterschieden
werden (siehe Vergro¨ßerung) [98]. Die Photoelektronen-Spektren des Si 2p-Rumpfniveau ((c)
und (d)) der Si-(111)-7× 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che zeigen die fu¨r diese Oberﬂa¨che bekannte
Struktur, die auf Emissionen von fu¨nf verschiedenen Komponenten zuru¨ckzufu¨hren ist [94, 99–
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Abbildung 2.5: Analyse der
Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che mittels
verschiedener gegenu¨ber der Oberﬂa¨che




pie (SXPS; hν = 130 eV) [94] und (d)
zum Vergleich Photoelektronenspektro-
skopie einer eigenen Messung (SXPS;
hν = 140 eV).
101]. Neben der Emission von Silizium-Volumenatomen (B) werden die chemisch hierzu ver-
schobenen Emissionen den Silizium-Adatomen (S1), den Atomen aus der zweiten Lage (S2), den
Dimer-Atomen (S3) und den Silizium-“rest“-Atomen (S4) zugeordnet.
2.2.2 Elektronische Eigenschaften
Die elektronische Struktur der Si(111)7×7 rekonstruierten Oberﬂa¨che wird von den aufgrund der
DAS-Struktur auf der Oberﬂa¨che vorliegenden freien Bindungen an den Silizium-Adatomen und
den Silizium-“rest“-Atomen bestimmt. Abbildung 2.6 (a) zeigt die Oberﬂa¨chen-Bandstruktur
entlang der Hauptsymmetrierichtungen der Oberﬂa¨chen Brillouin Zone der Si(111)7 × 7-Ober-
ﬂa¨che [5]. Dort ist zu erkennen, dass auf der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che vier verschiedene Ba¨nder
existieren. Das als S1 bezeichnete Band ist auf besetzte Zusta¨nde an der Oberﬂa¨che zuru¨ck-
zufu¨hren, die an den Silizium-Adatomen lokalisiert sind. Dasselbe gilt fu¨r das unbesetzte Band
U1. Das Band S1 erstreckt sich bis oberhalb des Ferminiveaus und besitzt somit einen metal-
lischen Charakter. Dieses metallische Band ist dafu¨r verantwortlich, dass auf der Si(111)7 × 7-
Oberﬂa¨che das Ferminiveau ungefa¨hr 0.7 eV oberhalb des Valenzbandmaximums des Volumens
gepinnt ist [5]. Das nahezu dispersionslose Band S2 wird von den elektronischen Zusta¨nden der
in der 7 × 7-Struktur enthaltenen sechs Silizium-“rest“-Atome gebildet. Diese elektronischen
Zusta¨nden liegen deutlich unterhalb des Ferminiveaus und sind daher vollsta¨ndig besetzt. Das
Band S3 zeigt im Gegensatz dazu eine leichte Dispersion und wird von den Bindungen der
Adatome zu den Atomen der zweiten Lage abgeleitet.
Abbildung 2.6 (b) zeigt die berechnete lokale Zustandsdichte (LDOS = “local density of
states“) der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Die mit “R“ bezeichnete Zustandsdichte wird auf die
Silizium-“rest“-Atome, die mit “A“ bezeichnete Zustandsdichte auf die Silizium-Adatome der
Si(111)7 × 7 DAS-Struktur zuru¨ckgefu¨hrt. Die Indizes (u, f, und c) der Silizium-Adatom-Zu-
standsdichten bezeichnet die Position der Atome auf der Oberﬂa¨che: u und f stehen fu¨r die
Silizium-Adatome auf den Fla¨chen der gefalteten (f = “faultet“) bzw. nicht gefalteten (u =
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Abbildung 2.6: (a) Oberﬂa¨chen-
Bandstruktur entlang der Hauptsym-
metrierichtungen der Oberﬂa¨chen
Brillouin Zone der 1 × 1-Oberﬂa¨che
(die grau schraﬃerten Bereiche ver-
deutlichen die Projektion des Valenz-
bandes im Volumen auf die Ober-
ﬂa¨che). (b) Berechnete lokale Zu-
standsdichte (LDOS = “local density
of states“) der Silizium-“rest“-Atome
(R) und der Silizium-Adatome (A)
auf der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Die
Indizes (u, f, und c) bezeichnen die
Position der Atome auf der Ober-
ﬂa¨che: f = “faultet“- bzw. u =
“unfaultet“Halb-Zelle; c = Silizium-
Adatome um ein “corner hole“ [5].
“unfaultet“) Halb-Zelle und c bezeichnet die Silizium-Adatome um ein “corner hole“. Die Dar-
stellung der Zustandsdichten zeigt deutlich, dass die Oberﬂa¨chenzusta¨nde der Silizium-“rest“-
Atome und der Atome an den Ecken der Halb-Zellen (“corner hole“) vollsta¨ndig besetzt sind.
Die je Oberﬂa¨chen-Einheitszelle verbleibenden fu¨nf Elektronen verteilen sich auf die Silizium-
Adatome, wobei hier die Adatome um eine “corner hole“ klar bevorzugt werden.
2.3 Die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
Die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist eine neuartige Modiﬁkation der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und
in Folge der Entwicklung der Quasi-van der Waals-Epitaxie mit den Untersuchungen zum epi-
taktischen Wachstums von GaSe auf Silizium (111)-Substraten bekannt geworden.
2.3.1 Struktur
Die besondere Struktur der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist im Jahr 1997 von der Gruppe um Ed-
drief et al. aufgekla¨rt [62, 63, 76] und spa¨ter durch die Arbeiten von Meng et al. besta¨tigt
worden [78, 79]. Das aus diesen Informationen entwickelte Strukturmodell der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che ist schematisch in Abbildung 2.7 im Vergleich zu der Struktur einer Lage eines
GaSe Einkristalls dargestellt und verdeutlicht die van der Waals-artigen Eigenschaften der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Die Struktur der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist charakterisiert durch ei-
ne Lage von Gallium-Atomen zwischen der obersten Lage der Silizium (111)-Oberﬂa¨chenatome
und einer a¨ußeren Lage von Selen-Atomen [62, 63, 76, 78, 79]. Jedes Gallium-Atom beﬁndet
sich in einem Abstand von 2.35± 0.02 A˚ direkt oberhalb eines der Silizium (111)-Oberﬂa¨chena-
toms. Die Selen-Atome sind relativ zur Oberﬂa¨chennormalen in [112]-Richtung in einem Win-
kel von 65◦ und in [112]-Richtung in einem Winkel von 77◦ angeordnet. Die Ga-Se-Lage auf
der Silizium (111)-Oberﬂa¨che hat eine nahezu identische Struktur wie die entlang der Ga-Ga-
Bindungen aufgetrennte Se-Ga-Ga-Se Schicht eines GaSe-Einkristalls (siehe Abbildung 2.7).
Eine solche hypothetisch isolierte halbe Lage einer Schicht eines GaSe-Einkristalls besitzt ei-
ne hexagonale Anordnung von einfach besetzten freien Gallium-Bindungen, die einen Abstand
von 3.74 A˚ haben. Dieser Abstand ist der Gitterkonstante von 3.84 A˚ der nicht rekonstruierten
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung der Struktur der Si(111):GaSe Oberﬂa¨che im Vergleich zu der
Struktur einer Lage eines GaSe Einkristalls. Alle freien Bindungen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che werden
durch die Ga-Se-“Halblage“ abgesa¨ttigt und fu¨hren zu einer idealen chemischen Passivierung der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che.
Silizium (111)-Oberﬂa¨che sehr a¨hnlich. Bringt man die isolierte halbe Lage einer Schicht eines
GaSe-Einkristalls auf die Silizium (111)-Oberﬂa¨che auf, so wird jede freie Bindung der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che von einer freien Bindung eines Gallium-Atoms der Ga-Se-Halblage abgesa¨ttigt.
Diese Erweiterung des Ga-Ga-Bindungsabstandes um 2.6% fu¨hrt dazu, dass die Selen-Atome
im Vergleich zum GaSe-Einkristall eine andere vertikale Position einnehmen und der vertikale
Abstand gegenu¨ber den Gallium-Atomen von 1.19 A˚ im GaSe Einkristall auf 1.05 ± 0.02 A˚ in
der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che abnimmt. Ebenso vera¨ndert sich der atomare Abstand der Ga-Se-
Bindung von 2.47 A˚ im GaSe Einkristall auf 2.44 ± 0.01 A˚ in der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. In
Abbildung 2.8 sind die atomaren Positionen der Si(111):GaSe Oberﬂa¨che, wie sie in der Literatur
beschrieben werden, schematisch dargestellt.
Alle Silizium-Oberﬂa¨chenatome sind vierfach kovalent gebunden, wobei jeweils eine Bindung
zu einem Gallium-Atom auf der Oberﬂa¨che und die drei weiteren Bindungen zu den Silizium-
Atomen der darunter liegenden Schicht vorliegen. Jedes Gallium-Atom hat einen Silizium- und
drei Selen-Bindungspartner, wa¨hrend jedes Selen-Atom zu drei Gallium-Atomen gebunden ist
und ein doppelt besetztes freies Elektronenpaar (“lone pair orbital“) besitzt. Die drei Valenz-
elektronen des Gallium sind auf die eine Bindung zum Silizium (1 Elektron pro Bindung) und
die drei Bindungen zum Selen (2/3 Elektronen pro Bindung) aufgeteilt. Vier der sechs Valenz-
elektronen des Selen sind auf die drei Bindungen zum Gallium aufgeteilt (4/3 Elektronen pro
Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der atomaren Positionen der Si(111):GaSe Oberﬂa¨che, wie
sie in der Literatur beschrieben werden [63, 76, 78, 79].
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Bindung). Die zwei verbleibenden Valenzelektronen des Selen besetzen ein freies Atomorbital,
das senkrecht zur Oberﬂa¨che steht. Diese Aufteilung der Elektronen erfu¨llt die Elektronenkon-
ﬁgurationsregel (“electron counting rule“) [102], womit alle chemischen Bindungen abgesa¨ttigt
sind.
Die mit GaSe bedeckte Silizium (111)-Oberﬂa¨che bietet somit eine chemische Passivierung des
Silizium-Substrates und ist auch außerhalb des Vakuums stabil. Selbst nach einer Lagerung von
30 Tagen an der Luft ist nahezu keine Oxidation der Silizium-Oberﬂa¨che zu beobachten [83].
Im Gegensatz dazu tritt bei Wasserstoﬀ-terminierten Silizium-Oberﬂa¨chen schon nach wenigen
Minuten die Oxidation der Oberﬂa¨che ein. Die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen-Passivierung ist zudem
bis zu Temperaturen von u¨ber 500◦C stabil [78, 80]. Dies stellt einen weiteren klaren Vorteil
gegenu¨ber der Wasserstoﬀ-Terminierung von Silizium-Oberﬂa¨chen dar. Jedoch bleibt fu¨r die
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che die Stabilita¨t und Widerstandsfa¨higkeit gegenu¨ber der Abscheidung
von Metallen oder anderen Halbleitermaterialien zu untersuchen (siehe Abschnitt III, Kapitel 7
und Kapitel 8).
2.3.2 Elektronische Eigenschaften
Zusa¨tzlich zu der chemischen Passivierung wird von der Si(111):GaSe-Terminierung ebenfalls
eine elektronische Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che erwartet (siehe hierzu Abschnitt II,
Kapitel 5 und 6).
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Die in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Experimente befassen sich weitestgehend mit der Charak-
terisierung der elektronischen Eigenschaften von Halbleiter-Oberﬂa¨chen und Heterogrenzﬂa¨chen
bezu¨glich der Grenzﬂa¨chenreaktivita¨t, der Oberﬂa¨chenpotentiale und der Bandanpassung. Die
hierfu¨r relevanten physikalischen Grundlagen werden im Folgenden erla¨utert. Ein umfassender
U¨berblick zu der Thematik von Ober- und Grenzﬂa¨chen sowie von Halbleiterbauelementen ﬁndet
sich in der Literatur [5, 103–110].
3.1 Deﬁnitionen und Bezugsgro¨ßen
3.1.1 Oberﬂa¨chenpotentiale
Sowohl fu¨r Metalle als auch fu¨r Halbleiter gilt, dass der energetische Abstand zwischen dem
Vakuumniveau EV ak und dem Ferminiveau EF der Austrittsarbeit Φ des entsprechenden Ma-
terials entspricht. Da die Lage des Ferminiveaus in der Energielu¨cke EG eines Halbleiters aber
abha¨ngig von dessen Dotierung ist, werden fu¨r die Beschreibung des Abstandes des Vakuumni-
veaus zu den Bandkanten zusa¨tzliche Gro¨ßen beno¨tigt. Das Ionisationspotential IP deﬁniert den
Abstand zwischen der Valenzbandoberkante EV B und dem Vakuumniveau, die Elektronenaﬃ-
nita¨t χ den Abstand zwischen der Leitungsbandunterkante ELB und dem Vakuumniveau (siehe
Abbildung 3.1 (b)). Bei einem Metall sind Austrittsarbeit, Ionisationspotential und Elektronen-
aﬃnita¨t identisch (siehe Abbildung 3.1 (a)).
Fu¨r einen Halbleiter kann die energetische Situation an der Oberﬂa¨che anders sein als im Vo-
lumen des Materials. Streng genommen ist die Austrittsarbeit fu¨r einen Halbleiter nur an dessen
Oberﬂa¨che deﬁniert. Um den Verlauf der Potentiale zu beschreiben, wird in der Regel der Verlauf
des Vakuumniveaus auch im Inneren des Halbleiters in das Bandenergiediagramm eingezeichnet,
wobei dieses einen festen Abstand zu den Bandkanten besitzt. Existiert eine Bandverbiegung an
der Oberﬂa¨che eines Halbleiters, a¨ndert sich der Abstand des Ferminiveaus zu den Bandkanten
und dem Vakuumniveau. Dies hat eine A¨nderung der Austrittsarbeit zur Folge, wohingegen das
Ionisationspotential und die Elektronenaﬃnita¨t konstant bleiben (siehe Abbildung 3.1 (b)).
Abbildung 3.1: Die Oberﬂa¨chenpoten-
tiale eines (a) Metalls und (b) Halb-
leiters. Bei einem Metall sind die Aus-
trittsarbeit Φ, das Ionisationspotenti-
al IP und die Elektronenaﬃnita¨t χ iden-
tisch. Bei einem Halbleiter a¨ndert sich
in Folge einer Bandverbiegung an der




Treten zwei Materialien mit unterschiedlicher Austrittsarbeit in Kontakt, gleichen sich die
beiden zuvor unterschiedlichen Positionen des Ferminiveaus an und es ﬂießen so lange Elek-
tronen u¨ber die Grenzﬂa¨che, bis die Kontaktpotentialdiﬀerenz ausgeglichen und ein thermisches
Gleichgewicht erreicht ist. Bei Halbleitern ko¨nnen in Folge dieses Ladungsausgleiches sogenannte
Randschichten entstehen, wodurch die positiven und negativen Ladungen ra¨umlich voneinander
getrennt werden und zu einer Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che bzw. Grenzﬂa¨che fu¨hren. Je
nach Art der hierbei auftretenden Ladungsverteilung unterscheidet man zwischen drei verschie-
denen Typen von Randschichten. Die Anreicherungsrandschicht entspricht einer Ansammlung
von Majorita¨tsladungstra¨gern, die Verarmungsrandschicht ist nach dem Schottky-Modell eine
Folge der Ionisation von Dotieratomen und die Inversionsrandschicht entsteht bei einer An-
sammlung von Minorita¨tsladungstra¨gern an der Grenzﬂa¨che. Im Bereich der Bandverbiegung
existiert, je nach Art der Dotierung des Halbleiters, ein positiver bzw. negativer Ladungshinter-
grund, weshalb dieser Bereich als Raumladungszone bezeichnet wird. Der maximale Wert einer
Bandverbiegung wird als Diﬀusionsspannung bezeichnet (siehe Abbildung 3.3) und kann u¨ber
die Lo¨sung der Poisson-Gleichung unter Verwendung der “depletion approximation“ (hier wird
angenommen, dass alle Donatoren ionisiert sind) bestimmt werden (siehe Gleichung 3.1).
Vd =
q ·ND/A ·W 2
2 · εε0 (3.1)
Vd: Maximale Diﬀusionsspannung. q: Elementarladung.
ND/A: Konzentration an Donatoren bzw. Akzeptoren.
W : Ausdehnung der Raumladungszone.
ε: Relative Dielektrizita¨tskonstante des Halbleiters.
ε0: Dielektrizita¨tskonstante im Vakuum.
Die Ausdehnung der Raumladungszone steht in Zusammenhang mit der Diﬀusionsspannung
und der Konzentration der Donatoren bzw. Akzeptoren und betra¨gt typischer Weise ≈ 100 A˚
(ND ∼ 1018 cm−3) bis ≈ 10000 A˚ (ND ∼ 1014 cm−3). Da fu¨r das gesamte System die Ladungs-
neutralita¨t gewa¨hrt sein muss, existieren an der Oberﬂa¨che bzw. auf der anderen Seite der
Grenzﬂa¨che die den Ladungen in der Raumladungszone entsprechenden Gegenladungen, die in
Form von unterschiedlichen Kontaktphasen wie z.B. Oberﬂa¨chenzusta¨nden, Metallen oder Halb-
leitern vorhanden sind. Die Kontaktphasen ko¨nnen sowohl positive als auch negative Ladungen
aufnehmen, zeigen jedoch eine unterschiedliche Ladungsverteilung. Bei einem Metall bleiben die
Ladungen auf den grenznahen Bereich beschra¨nkt (≈ 1 A˚), wa¨hrend bei Oberﬂa¨chenzusta¨nden
die Gegenladungen unmittelbar an der Halbleiter-Oberﬂa¨che lokalisiert sind.
Bei der Betrachtung von Halbleitergrenzﬂa¨chen muss jedoch generell zwischen Bandverbiegun-
gen und Barrieren unterschieden werden. Eine Bandverbiegung kann eine Folge einer Barriere
sein, umgekehrtes gilt jedoch nicht, sodass eine Barriere existieren kann, auch wenn keine Band-
verbiegung vorliegt. Barrieren treten an Grenzﬂa¨chen zwischen zwei unterschiedlichen Materiali-
en auf und stellen einen Sprung im Verlauf der Bandkanten des Bandenergiediagramms dar. Bei
Grenzﬂa¨chen gleicher Materialien, z.B. einer p/n-Homodiode, verlaufen die Bandkanten dagegen
stetig und diﬀerenzierbar und es existieren keine Barrieren. Dass die Ladungstra¨ger hier dennoch
daran gehindert werden, die Grenzﬂa¨che zu passieren, ist nur eine Folge der Bandverbiegung
aufgrund der unterschiedlichen Dotierung des Halbleiters auf beiden Seiten der Grenzﬂa¨che.
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3.1.3 Grenzﬂa¨chendipolpotentiale
Bei der Kontaktbildung unterschiedlicher Materialien kann ein Grenzﬂa¨chendipol entstehen.
Dies ist z.B. beim Kontakt zweier Metalle mit unterschiedlicher Austrittsarbeit der Fall. Dort
gleichen sich im thermodynamischen Gleichgewicht die Ferminiveaus an, wobei Ladungen u¨ber
die Grenzﬂa¨che ﬂießen, die sehr nahe an der Grenzﬂa¨che (∼ 2 A˚) lokalisiert sind. Hierbei kommt
es zu einem Sprung im Verlauf des Vakuumniveaus und es entsteht ein elektrisches Dipolpo-
tential δ an der Grenzﬂa¨che, das aufgrund der Diﬀerenz der Austrittsarbeiten vorliegende das
Kontaktpotential kompensiert (siehe Abbildung 3.2 (a)).
Auch an der Grenzﬂa¨che zwischen zwei Halbleitern kann ein Grenzﬂa¨chendipol entstehen, der
analog zu der Grenzﬂa¨che zwischen zwei Metallen das Kontaktpotential kompensiert. Allerdings
kann bei den Halbleitern der Grenzﬂa¨chendipol nicht aus der Diﬀerenz der Austrittsarbeiten
abgeleitet werden, da diese fu¨r Halbleiter keine feste Gro¨ße darstellt (siehe oben). Fu¨r die Be-
stimmung des Dipolpotentials einer Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che muss deshalb die Band-
anpassung (siehe Kapitel 3.3.1) der entsprechenden Grenzﬂa¨che bekannt sein. Aus dieser und
dem konstanten Abstand der Bandkanten zum Vakuumniveau (siehe Kapitel 3.1.1) resultiert
dann das Dipolpotential an der Grenzﬂa¨che (siehe Abbildung 3.2 (b)). Die Gro¨ße des Grenz-
ﬂa¨chendipols hat somit einen unmittelbaren Einﬂuss auf die Bandanpassung an der Grenzﬂa¨che.
An vielen Halbleiter-Grenzﬂa¨chen treten unterschiedliche Beitra¨ge gleichzeitig auf, die in der
Summe das Dipolpotential an der Grenzﬂa¨che bestimmen, aber nur bedingt voneinander ge-
trennt werden ko¨nnen.
Der “elektrische Grenzﬂa¨chendipol“ resultiert aus einem Ladungstransfer u¨ber die Grenzﬂa¨che
der beiden Halbleiter hinweg. Die u¨bertragenen Ladungen bleiben dabei an der Grenzﬂa¨che loka-
lisiert, sodass der Dipol senkrecht zur Grenzﬂa¨che nur eine Ausdehnung von wenigen A˚ngstro¨m
hat. Mit diesem Dipol ist ein quasi stufenfo¨rmiger Potentialsprung u¨ber die Grenzﬂa¨che verbun-
den, der die gesamte Bandstruktur des einen Halbleiters gegenu¨ber der des anderen verschiebt
und damit die Bandanpassung beeinﬂusst.
Der “strukturelle Grenzﬂa¨chendipol“ resultiert dagegen aus unterschiedlich geladenen Ato-
men von Halbleiter-Oberﬂa¨chen und nimmt fu¨r verschiedene Orientierungen andere Werte an.
Dies ist insbesondere fu¨r die ionisch gebundenen Verbindungshalbleiter der Fall. Die Existenz
eines strukturellen Dipols wird hier besonders aufgrund der starken Abha¨ngigkeit der Elek-
Abbildung 3.2: Kontaktbildung unterschied-
licher Materialien unter Bildung eines Grenz-
ﬂa¨chendipols: (a) Konatkt zwischen zwei Metallen
mit unterschiedlicher Austrittsarbeit; (b) Kontakt




tronenaﬃnita¨ten von der Orientierung der Oberﬂa¨che deutlich. In die polaren Richtungen der
Kristallstruktur wird daher eine orientierungsabha¨ngige Variation der Elektronenaﬃnita¨t beob-
achtet. Fu¨r GaAs in der Zinkblende-Struktur variiert die Elektronenaﬃnita¨t zwischen der (111)-
und (111)-Richtung um ∼ 0.50 eV [111]. Eine a¨hnliche Variation ist fu¨r die Elementhalbleiter wie
Silizium bekannt [112]. Ist der Einﬂuss des elektronischen Grenzﬂa¨chendipols nur gering, spiegelt
sich der strukturelle Grenzﬂa¨chendipol in dem Einﬂuss der entsprechenden polaren Fla¨chen auf
die Bandanpassung wieder.
3.2 Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen
Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen kommen in der Halbleitertechnologie vielfach zum Einsatz und
sind unerla¨sslich um Halbleiter elektrisch zu kontaktieren. In der Regel wird dabei ein mo¨glichst
verlustfreier Ladungstransport u¨ber die Grenzﬂa¨che in beide Richtungen angestrebt (“Ohm’scher
Kontakt“). Aber auch die gleichrichtenden Eigenschaften von Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen,
die erstmal von Ferdinand Braun im Jahr 1874 beobachtet wurden [113], kommen ha¨uﬁg zum
Einsatz.
3.2.1 Barrieren
Die Barrieren an Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen werden als Schottky-Barrieren bezeichnet und
im Folgenden mit ΦB,p und ΦB,n abgeku¨rzt. Die Barrieren beschreiben den Abstand der Band-
kanten zum Ferminiveau an der Grenzﬂa¨che, wobei ΦB,p fu¨r den Abstand des Valenzbandma-
ximums zum Ferminiveau und ΦB,n fu¨r den Abstand des Leitungsbandminimums zum Fer-
miniveau steht (siehe Abbildung 3.3). Hieraus folgt, dass die Summe der Barrieren an einer
Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨che der Energielu¨cke des Halbleiters entspricht (siehe Gleichung 3.3).
Die Barrierenho¨hen sind unabha¨ngig von der Dotierung des Halbleiters, also ebenfalls von der
Gro¨ße und der Richtung der auftretenden Bandverbiegung, und somit charakteristisch fu¨r eine
bestimmte Kombination von Metall und Halbleiter.
Abbildung 3.3: Bandanpassungen fu¨r ver-
schiedene Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen mit
den daraus resultierenden Barrieren ΦB,p
und ΦB,n: (a) p-Halbleiter/Metall; (b) n-
Halbleiter/Metall.
3.2.2 Das Schottky-Modell
Im Jahr 1939 lieferte Walter Schottky das erste Modell zur Erkla¨rung der Entstehung von
Barrieren und deren Gro¨ße an Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen [114]. Dieses Modell beruht auf
der zentralen Annahme, dass die Bandanpassung durch die Angleichung der Vakuumniveaus von
Metall und Halbleiter erfolgt (diese Annahme wird als Elektronenaﬃnita¨tsregel bezeichnet) und
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Abbildung 3.4: Bandanpassung einer p-Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨che nach dem Schottky-Modell (Elek-
tronenaﬃnita¨tsregel). Die Diﬀerenz der Ionisationspotentiale IP ergibt die Barrierenho¨he fu¨r die Lo¨cher
ΦB,p und die Diﬀerenz der Elektronenaﬃnita¨ten χ die Barrierenho¨he fu¨r Elektronen ΦB,n (hier nicht dar-
gestellt). Aus der Diﬀerenz der Austrittsarbeiten Φ der beiden Materialien ergibt sich die Bandverbiegung
eVd,p.
stellt somit eine einfache Regel fu¨r die Vorhersage von Bandanpassungen an Halbleiter/Metall-
Grenzﬂa¨chen dar. Im Rahmen des Schottky-Modells gelten fu¨r die Barrierenho¨hen unabha¨ngig
von der Lage des Ferminiveaus in der Energielu¨cke im Volumen des Halbleiters die in Glei-
chung 3.2 gegebenen Zusammenha¨nge, aus deren Addition Gleichung 3.3 folgt.
ΦB,p = IP (HL)− Φ(M) = IP (HL)− IP (M)
ΦB,n = Φ(M)− χ(HL) = χ(M)− χ(HL)
(3.2)
ΦB,p + ΦB,n = EG (3.3)
Aufgrund des Transfers von Elektronen u¨ber die Grenzﬂa¨che, vom Material mit der klei-
neren Austrittsarbeit zum Material mit der gro¨ßeren Austrittsarbeit, werden die Dotieratome
im Grenzﬂa¨chenbereich des Halbleiters ionisiert und es bildet sich eine Raumladungszone. Nach
dem Schottky-Modell kann die Diﬀerenz der Austrittsarbeiten der beiden Materialien vollsta¨ndig
durch diese Bandverbiegung kompensiert werden. Abbildung 3.4 zeigt die Bandanpassung nach
dem Schottky-Modell anhand einer p-Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨che.
Fu¨r den Fall, dass die Austrittsarbeit des Metalls zwischen der Elektronenaﬃnita¨t und dem
Ionisationspotential des Halbleiters liegt, existiert ein linearer Zusammenhang zwischen den
Barrierenho¨hen und der Austrittsarbeit des Metalls (siehe Gleichung 3.2). Die Steigung der sich
hieraus ergebenden Geraden wird als Grenzﬂa¨chenindex S bezeichnet und betra¨gt nach der Elek-
tronenaﬃnita¨tsregel S = 1. (Schottky-Limit). Anhand der Austrittsarbeit des Metalls ko¨nnen
mit diesem Modell Aussagen u¨ber die Barrierenho¨hen an einer Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨che
getroﬀen werden, wobei die maximale Barrierenho¨he durch die Gro¨ße der Energielu¨cke des Halb-
leiters gegeben ist. Liegt das Ferminiveau des Metalls bei der Angleichung der Vakuumniveaus
außerhalb der Energielu¨cke des Halbleiters, kann die Diﬀerenz der Austrittsarbeiten nur zum
Teil u¨ber die Bandverbiegung ausgeglichen werden. Aufgrund der hohen Ladungskonzentration
an der Grenzﬂa¨che (es werden neben der Ionisation der Dotieratome zusa¨tzliche Ladungen in
das Leitungs- bzw. Valenzband transferiert) entsteht zusa¨tzlich ein sta¨rker an der Grenzﬂa¨che
lokalisierter Ladungsdipol, der den verbleibenden Teil der Austrittsarbeitsdiﬀerenz ausgleicht.
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Die grundlegende Schwa¨che des Schottky-Modells ist die Tatsache, dass fu¨r die Voraussage
einer Grenzﬂa¨cheneigenschaft, den Barrierenho¨hen, reine Oberﬂa¨cheneigenschaften der Materia-
lien, die Austrittsarbeit bzw. Elektronenaﬃnita¨t, angewendet werden. Diese Oberﬂa¨cheneigen-
schaften sind jedoch stark abha¨ngig von der atomaren Struktur der Oberﬂa¨che und somit von
der Ladungsverteilung an der Oberﬂa¨che, sodass diese Gro¨ßen, aufgrund von Rekonstruktio-
nen oder Relaxationen zur Minimierung der Oberﬂa¨chenenergie, sich bei der Ausbildung einer
Grenzﬂa¨che a¨ndern ko¨nnen. Um diesen Schwachpunkt zu umgehen, werden die Schottky Barrie-
renho¨hen in der Regel daher nicht gegenu¨ber der Austrittsarbeit der Metalle, sondern gegenu¨ber
deren Elektronegativita¨ten oder der Diﬀerenz der Elektronegativita¨ten der Metalle zum entspre-
chenden Halbleiter-Substrat aufgetragen (siehe z.B. [5, 110] oder Abbildung 8.24 auf Seite 154).
Die Elektronegativita¨ten stellen ein Maß fu¨r den Elektronentransfer bei polaren Bindungen dar.
Aber auch mit dieser Auftragung ergibt sich in der Regel eine wesentliche Abweichung zu der
Schottky Barrierenho¨he, wie sie nach der Elektronenaﬃnita¨tsregel zu erwarten wa¨re (S < 1).
3.2.3 Fermi-Level-Pinning
Die vom Schottky-Limit abweichende Variation der Barrierenho¨hen mit der Austrittsarbeit des
Metalls wird als “Fermi-Level-Pinning“ bezeichnet. Ein Wert von S ∼ 1 wird vor allem fu¨r eher
ionisch gebundene Verbindungshalbleiter wie ZnS oder ZnSe beobachtet. Die kovalent gebunde-
nen Halbleiter wie Silizium zeigen dagegen Werte, die deutlich kleiner sind (S < 1). Je kleiner
der Wert von S ist, um so geringer ist die Variation der Schottky Barrierenho¨he mit der Va-
riation der Austrittsarbeit des Metalls. Je nach der Gro¨ße der Abweichung vom Schottky-Limit
(S = 1) spricht man von unterschiedlich starkem Pinning. Im Jahr 1947 stellte Bardeen ein
erstes Modell zur Erkla¨rung des Pha¨nomens des “Fermi-Level-Pinning“ vor [115]. Nach diesem
Modell werden die Barrierenho¨hen im Wesentlichen durch Oberﬂa¨chenzusta¨nde innerhalb der
Energielu¨cke des Halbleiters bestimmt. Die Oberﬂa¨chenzusta¨nde werden von nicht abgesa¨ttig-
ten Bindungen an der Oberﬂa¨che oder durch die Bildung neuer intrinsischer Zusta¨nde bei der
Grenzﬂa¨chenbildung verursacht. Sie besitzen im Allgemeinen eine Energieverteilung und es exis-
tiert genau ein Energieniveau an der Oberﬂa¨che, fu¨r das die Oberﬂa¨chenzusta¨nde keine Ladung
tragen. Dieses Niveau wird als Ladungsneutralita¨tsniveau ECNL (“charge neutrality level“ oder
auch “branch point energy“) bezeichnet und liegt in der Regel in der Energielu¨cke des Halb-
leiters 1. Um die Ladungsneutralita¨tsbedingung zu gewa¨hrleisten, mu¨ssen die Ladungen der
Oberﬂa¨chenzusta¨nde exakt durch entsprechende Gegenladungen im Halbleiter ausgeglichen wer-
den. Dies geschieht durch die Ionisation der Dotieratome im oberﬂa¨chennahen Bereich, sodass
eine Bandverbiegung entsteht und es zu der Bildung einer Raumladungszone kommt. U¨ber-
steigt die Konzentration an Oberﬂa¨chenzusta¨nden einen bestimmten Wert, stimmt die Position
des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che mit der Lage des Ladungsneutralita¨tsniveaus u¨berein. Die
hierfu¨r notwendige Konzentration an Oberﬂa¨chenzusta¨nden betra¨gt je nach Dotierung um 1013
bis 1014 Zusta¨nde/eV cm2. Diese Konzentration ist um ungefa¨hr eine Gro¨ßenordnung geringer
als die Anzahl an nicht abgesa¨ttigten Bindungen an der Oberﬂa¨che (fu¨r die Silizium (111)-
Oberﬂa¨che z.B. 7.83 × 1014 Bindungen/cm2) und wird daher fu¨r viele Halbleiter-Oberﬂa¨chen
u¨berschritten. Unabha¨ngig von der Dotierung liegt bei derartigen Halbleitern das Ferminiveau
an der Oberﬂa¨che immer an der gleichen Position (EF = ECNL) und man spricht von einer
gepinnten Oberﬂa¨che.
1Die genaue Lage des Ladungsneutralita¨tsniveaus in der Energielu¨cke ha¨ngt von den Details der Bandstruktur
des Halbleiters ab und kann auf verschiedenste Art berechnet werden (siehe hierzu [5, 110]).
30
3.3 Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen
Wenn sich fu¨r alle Metalle die gleichen Barrierenho¨hen ergeben spricht man vom Bardeen-
Limit (S ∼ 0). Der fu¨r den Ausgleich der Kontaktpotentialdiﬀerenz notwendige Austausch
von Ladungstra¨gern wird auf der Seite des Halbleiters alleine durch die Oberﬂa¨chenzusta¨nde
vollzogen. Die Bandverbiegung im Halbleiter a¨ndert sich dann auch nicht mehr, wenn durch die
Abscheidung eines Metalls zusa¨tzliche Ladungen auf die Oberﬂa¨che aufgebracht werden.
3.2.4 Metal Induced Gap States (MIGS)
Das aktuelle Modell zur Erkla¨rung des Fermi Level Pinnings an Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen
beruht auf der Annahme, dass in Gegenwart einer Metallschicht die Wellenfunktionen des Me-
talls an die Wellenfunktionen des Halbleiters ankoppeln 2. Dies hat zur Folge, dass in der
Energielu¨cke des Halbleiters eine auf den grenzﬂa¨chennahen Bereich begrenzte Wellenfunkti-
on erzeugt wird (die Eindringtiefe betra¨gt ∼ 5 A˚), die mit Elektronen besetzt wird und somit
Ladungen aufnehmen kann. Diese Zusta¨nde werden als metallinduzierte Bandlu¨ckenzusta¨nde
oder “metal induced gap states“ (MIGS) bezeichnet, die wie die Oberﬂa¨chenzusta¨nde aus nicht
abgesa¨ttigten Bindungen (“dangling bonds“) ein Ladungsneutralita¨tsniveau und eine Zustands-
dichteverteilung besitzen. Die Beschreibung der MIGS geht auf ein von Heine 1965 vorgeschlage-
nes Modell zuru¨ck [116]. Tersoﬀ verwendet die Theorie der MIGS zur Vorhersage von Schottky-
Barrierenho¨hen [117] und Louie et al. zeigen, wie das unterschiedliche Grenzﬂa¨chenverhalten von
Halbleitern auf die MIGS zuru¨ckgefu¨hrt werden kann [118]. Fu¨r kovalent gebundene Halbleiter
wie Silizium (S < 1) klingen die MIGS demnach langsamer ab als fu¨r die eher ionisch gebundenen
Halbleitern mit einer eher gro¨ßeren Energielu¨cke wie ZnS oder ZnSe (S ∼ 1), sodass bei die-
sen eine geringere Zustandsdichte im Halbleiter induziert wird. Obwohl die Existenz der MIGS
theoretisch unumstritten ist, ist eine experimentelle Besta¨tigung dieser Zusta¨nde schwierig und
bisher nicht ha¨uﬁg gelungen. So haben z.B. First et al.. mittels der Rastertunnelmikroskopie
(STM) an metallischen Eisen-Clustern auf GaAs (110)-Spaltﬂa¨chen Bandlu¨ckenzusta¨nde nach-
weisen ko¨nnen, die alle Eigenschaften des Kontinuums der MIGS besitzen [119].
Dieses und weitere Modelle (wie z.B. das von Spicer et al. entwickelte “uniﬁed defect mo-
del“ [120, 121]) zur Beschreibung des Fermi Level Pinnings an Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen
gehen davon aus, dass die abgeschiedenen Metalle kristallographische Defekte im oberﬂa¨chen-
nahen Bereich des Halbleiter induzieren. Diese kompensieren einen Teil der Ladungen, die dazu
no¨tig sind, die Kontaktpotentialdiﬀerenz auszugleichen, sodass die Variation der Barrierenho¨hen
mit der Austrittsarbeit der Metalle kleiner ist (S < 1) als ohne diese Defekte (S = 1).
3.3 Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen
Die Eigenschaften von Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen stellen eine Schlu¨sselrolle fu¨r viele
Halbleiterbauelemente, z.B, eine Leuchtdiode oder einen Halbleiterlaser, dar. Aufgrund des in
der Vergangenheit stark angewachsenen Interesses an diesen Halbleiter-Heterou¨berga¨ngen, ist
das Bestreben eines genauen Versta¨ndnisses der Einﬂussgro¨ßen auf die Bandanpassung dieser
Grenzﬂa¨chen von großer Bedeutung.
2Dies ist dann der Fall, wenn die Anschlussbedingung erfu¨llt ist. Die im Bereich der Energielu¨cke des Halb-
leiters innerhalb des Metalls existierende oszillierende Wellenfunktion muss stetig und diﬀerenzierbar an die




Die Barrieren an Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen werden als Leitungsband- und Valenzband-
diskontinuita¨ten bezeichnet und mit ∆ELB und ∆EV B abgeku¨rzt. Die Barrieren, die sich bei der
Kontaktierung zweier Halbleiter bilden, sind unabha¨ngig von der Dotierung der kontaktierten
Materialien und ko¨nnen gedanklich von der Ausbildung der Bandverbiegungen getrennt werden
(siehe Abbildung 3.5 (a)). Die Dotierung der kontaktierten Halbleiter ist im Bandenergiedia-
gramm an der Position des Ferminiveaus in der Energielu¨cke fern der Grenzﬂa¨che zu erkennen.
Der Ladungsaustausch u¨ber die Grenzﬂa¨che kann zu einer Bandverbiegung im Bereich der Grenz-
ﬂa¨che der beiden Halbleiter fu¨hren (siehe Abbildung 3.5 (b)). Die Anordnung der Ba¨nder an
einer Grenzﬂa¨che wird als Bandanpassung bezeichnet und fu¨r die Bandkantendiskontinuita¨ten
und deren Vorzeichen gelten folgende Beziehungen:
∆ELB + ∆EV B = EG(B)− EG(A) (3.4)
∆ELB > 0, wenn ELB(B) > ELB(A)




ohne Ladungsaustausch. (b) Barrie-
renbildung mit Ladungsaustausch. Die
Gro¨ße der Bandkantendiskontinuita¨ten
∆ELB und ∆EV B ist unabha¨ngig von
der Dotierung der kontaktierten
Halbleiter.
Es kann zwischen zwei Arten der Bandanpassung unterschieden werden (siehe Abbildung 3.6).
Bei der Typ I-Grenzﬂa¨che sind die Bandkantendiskontinuita¨ten gro¨ßer als null 3. Bei der Typ II-
Grenzﬂa¨che besitzen die beiden Bandkantendiskontinuita¨ten entgegensetzte Vorzeichen. Die
symmetrische Bandanpassung, hier sind die beiden Bandkantendiskontinuita¨ten gleich groß,
stellt einen Spezialfall der Typ I-Grenzﬂa¨che dar (hier nicht dargestellt).
Abbildung 3.6: (a) Typ I- und (b) Typ II-
Bandanpassung einer Halbleiter/Halbleiter-
Grenzﬂa¨che. Potentielle Bandverbiegungen
an der Grenzﬂa¨che sind hier nicht beru¨ck-
sichtigt. Die symmetrische Bandanpassung,
∆ELB = ∆EV B (hier nicht dargestellt), ist ein
Spezialfall der Typ I-Grenzﬂa¨che.




Das erste Modell zur Vorhersage von Bandanpassungen an Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen
wurde 1962 von Anderson vorgeschlagen [122] und beruht analog zum Schottky-Modell auf der
Elektronenaﬃnita¨tsregel, der Grenzﬂa¨chenbildung u¨ber die Anpassung der Vakuumniveaus der
beiden Halbleiter. Die Bandkantendiskontinuita¨ten ∆ELB und ∆EV B zwischen zwei Halbleitern
A und B berechnen sich danach aus den in Gleichung 3.5 gegebenen Zusammenha¨ngen. Die
Abscha¨tzung der Bandanpassung mit Hilfe des Anderson-Modells ist jedoch nur zula¨ssig, wenn
beim Kontakt der Halbleiter keine oder zumindest nur vernachla¨ssigbar kleine Grenzﬂa¨chendi-
pole auftreten (siehe Abbildung 3.7).
∆ELB(A,B) = χ(A)− χ(B)
∆EV B(A,B) = I(B)− I(A)
(3.5)
Die Bandanpassungen fu¨r Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen nach der Elektronenaﬃnita¨tsre-
gel verhalten sich kommutativ (siehe Gleichung 3.6) und transitiv (siehe Gleichung 3.7).
∆EV B/LB(A,B) = −∆EV B/LB(B,A) (3.6)
∆EV B/LB(A,C) = ∆EV B/LB(A,B) + ∆EV B/LB(B,C) (3.7)
Abbildung 3.7: Bandanpassung einer
Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che nach
dem Anderson-Modell (Elektronenaﬃ-
nita¨tsregel) vor (a) und nach dem La-
dungsaustausch (b) u¨ber die Grenz-
ﬂa¨che. Die Leitungsbanddiskontinuita¨t
∆ELB entspricht der Diﬀerenz der
Elektronenaﬃnita¨ten χ, die Valenz-
banddiskontinuita¨t ∆EV B der Diﬀe-
renz der Ionisationspotentiale IP .
Prinzipiell unterscheiden sich die Barrieren der Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen nicht von
denen der Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨chen. Daher kann die Transitivita¨t (Gleichung 3.7) auch
dazu verwendet werden, die Bandanpassung zwischen zwei Halbleitern abzuscha¨tzen, wenn die
Barrierenho¨hen beider Halbleiter mit dem gleichen Metall bekannt sind.
Obwohl bei der Elektronenaﬃnita¨tsregel die Bildung von Grenzﬂa¨chendipolen vernachla¨ssigt
wird, ist diese Methode relativ erfolgreich und wird ha¨uﬁg verwendet. Diese Regeln sind immer
dann gu¨ltig, wenn das Modell zur Abscha¨tzung einer Bandanpassung ein lineares Modell ist,
d.h. wenn die Barrierenho¨hen linear von einer Gro¨ße abha¨ngen.
Neben der Elektronenaﬃnita¨tsregel (Schottky-Modell, Anderson-Modell) kann mit jedem an-
deren Modell, das fu¨r ein Material ein Referenzniveau ER deﬁniert, nach Gleichung 3.8 die
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Bandanpassung durch die Anpassung der Referenzniveaus der beiden Halbleiter bestimmt wer-
den.
∆EV B(A,B) = [ER(A)− EV B(A)]− [ER(B) −EV B(B)] (3.8)
3.3.3 Modelle unter Beru¨cksichtigung von Grenzﬂa¨chendipolen und
Ladungsneutralita¨tsniveaus
Da sich an Halbleiter-Heterogrenzﬂa¨chen im Allgemeinen ein Dipolpotential (ein Sprung im Va-
kuumniveau) ausbildet, kann eine korrekte Voraussage der Bandanpassung nicht erfolgen, wenn
dieser Potentialsprung vernachla¨ssigt wird. Diese Tatsache verdeutlicht die Schwa¨che des zuvor
vorgestellten Anderson-Modells. Fu¨r die Vorhersage der Bandanpassung unter Beru¨cksichtigung
von Dipolpotentialen ist es daher notwendig, ein Referenzniveau zu ﬁnden, dessen Unterschied
zwischen den beiden Halbleitern sich an der Grenzﬂa¨che wiederﬁndet. Tersoﬀ verwendet die
Ladungsneutralita¨tsniveaus ECNL der kontaktierten Halbleiter als Referenzniveau [117, 123],
sodass sich die Bandanpassung aus der Anpassung der Ladungsneutralita¨tsniveaus der beiden
Halbleiter ergibt (analog zu der Anpassung der Ferminiveaus bei der Kontaktierung zweier Me-
talle), die ihrerseits von der elektrischen Bandstruktur bestimmt sind. Voraussetzung hierfu¨r
ist die Kenntnis der energetischen Position des Ladungsneutralita¨tsniveaus (auch “branch point
energy“ genannt) in der Energielu¨cke des Halbleiters in Bezug auf das Valenzbandmaximum, die
sich aus aufwa¨ndigen Berechnungen ergibt [117, 123]. Bei dem Ausgleich der Ladungsneutra-
lita¨tsniveaus der beiden kontaktierten Halbleiter werden an der Grenzﬂa¨che Ladungen so umver-
teilt, dass ein Dipolsprung an dieser Grenzﬂa¨che die Diﬀerenz der Ladungsneutralita¨tsniveaus
verringert (siehe Abbildung 3.8). Das Dipolpotential an einer Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che
ist demnach eine Folge der Anpassung der Ladungsneutralita¨tsniveaus und somit das A¨quivalent
zum “Fermi Level Pinning“ einer Halbleiter/Metall-Grenzﬂa¨che. Es ist auf die gleiche Ursache,
na¨mlich der Anpassung des Ladungsneutralita¨tsniveaus des Halbleiters und dem Ferminiveaus
des Metalls, zuru¨ckzufu¨hren.
Nach einem anderen Modell berechnen Cardona und Christensen die Gro¨ße des Referenz-
niveaus als eine “dielectric midgap energy“ [124]. Harrison und Tersoﬀ entwickeln ein Mo-
dell, dass im Speziellen fu¨r tetraedrisch gebundene Halbleiter wie Silizium oder wie die II-
VI-Verbindungshalbleiter angewendet wird [125, 126]. Die energetischen Unterschiede an den
Abbildung 3.8: Bandanpassung einer
Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che nach
dem Modell von Tersoﬀ vor (a) und
nach dem Ladungsaustausch (b) u¨ber die
Grenzﬂa¨che. Die Ladungsneutralita¨tsni-
veaus ECNL (“charge neutrality level“)
der beiden Halbleiter versuchen sich bei
der Kontaktbildung anzugleichen. Hierzu
werden an der Grenzﬂa¨che Ladungen so
umverteilt, dass ein Grenzﬂa¨chendipol δ
die Diﬀerenz der Ladungsneutralita¨tsni-
veaus verringert. Das hieraus resultieren-
de Grenzﬂa¨chendipolpotential δ spiegelt




Grenzﬂa¨chen werden hier durch die durchschnittliche Energie der Hybridorbitale identiﬁziert
und die daraus resultierenden Referenzniveaus werden als ”average hybrid orbital energy“ be-
zeichnet.
Diese Modelle sind (fu¨r weitere Modelle und Details siehe [16, 20, 127]) wie auch das Anderson-
Modell lineare Modelle, sodass die Kommutativita¨t und Transitivita¨t der Bandanpassung eine
ausgezeichnete experimentelle Mo¨glichkeit darstellt, um die Gu¨ltigkeit dieser Modelle zu u¨ber-
pru¨fen. Dadurch dass hier die Ausbildung einer Grenzﬂa¨chendipols beru¨cksichtigt wird, ist die
U¨bereinstimmung zwischen den vorausgesagten Bandanpassungen und experimentell ermittelten
Werten fu¨r eine Vielzahl von Halbleiter-Heterogrenzﬂa¨chen sehr gut [16]. Dies gilt im Besonderen
fu¨r epitaktische, nicht-polare und atomar scharfe Grenzﬂa¨chen, die keine Zwischenphasen bilden.
Die unterschiedlichen Modelle sind jedoch oft nicht gut dazu geeignet, die Bandanpassung an
strukturell komplizierten Grenzﬂa¨chen (z.B. im Fall einer Grenzﬂa¨chenreaktion) vorauszusagen.
Sie geben dennoch einen Einblick in die prinzipiellen physikalischen Mechanismen, die bei der
Bandanpassung von Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen von Bedeutung sind.
3.4 Grenzﬂa¨chen-“Engineering“
Die Barrierenho¨hen einer Halbleiter/Metall- oder Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che sind oft von
der lokalen Struktur der sich bildenden Grenzﬂa¨che abha¨ngig. Diese Abha¨ngigkeit ist fu¨r ei-
ne Vielzahl von Grenzﬂa¨chen beobachtet worden (siehe unten) und kann nicht mit den zuvor
beschriebenen Modellen zur Bandanpassung erfasst werden, da diese fu¨r eine bestimmte Materi-
alkombination nur einen einzigen Wert fu¨r die Bandanpassung liefern. Aber gerade diese experi-
mentell beobachtete Mo¨glichkeit der Variation der Barrierenho¨hen ero¨ﬀnet das Feld fu¨r eine sys-
tematische Modiﬁkation der Eigenschaften von Grenzﬂa¨chen. Dieses Grenzﬂa¨chen-“Engineering“
ist technologisch von großem Interesse und ero¨ﬀnet die Perspektive auf ein grundlegenderes
Versta¨ndnis von technologisch oft nur empirisch optimierten Grenzﬂa¨chen der Halbleiterbauele-
mente.
3.4.1 Modiﬁkation von Barrierenho¨hen
Die Modiﬁkation von Barrierenho¨hen ist auf viele unterschiedliche Weisen mo¨glich. Tung et al.
haben z.B. fu¨r die Schottky-Barrierenho¨he des Systems Si/NiSi2 je nach Orientierung der NiSi2-
Schicht zur Silizium (111)-Oberﬂa¨che eine Variation von ∼ 0.14 eV und zur Silizium (100)-
Oberﬂa¨che sogar von bis zu ∼ 0.4 eV festgestellt [128–130]. Dies ist auf die unterschiedliche ato-
mare Struktur der verschiedenen Grenzﬂa¨chen zuru¨ckzufu¨hren, sodass diese die Barrierenho¨he
maßgeblich mitbestimmen. Eine weitere Mo¨glichkeit der orientierungsabha¨ngigen Modiﬁkation
der Barrierenho¨hen besteht in der Kombination alternierender Lagen von pseudomorphen epi-
taktischen Schichten, deren Dehnungen den gleichen Betrag besitzen aber lateral in entgegenge-
setzter Richtung wirken [18] (siehe Kapitel 1.1). Diese als “Strained Layer Epitaxial Superlattice
(SLS)“ bezeichneten Strukturen ko¨nnen zur einer Vera¨nderung der elektronischen Eigenschaften
fu¨hren, z.B. der Gro¨ße der Bandlu¨cke und damit der Bandanpassung [18, 20].
Eine andere Option zur Variation von Barrierenho¨hen stellt das Einbringen einer zusa¨tzlichen
Zwischenschicht zwischen dem Substrat und dem Kontaktmaterial dar [131–133]. So kann z.B.
die Schottky-Barrierenho¨he der GaAs(100)/Al-Grenzﬂa¨che u¨ber das Einbringen einer entwe-
der mit Arsen oder Aluminium dotierten Silizium-Zwischenschicht um einen Betrag von bis zu
∼ 0.90 eV variiert werden [132]. Auch die Passivierung der Substrat-Oberﬂa¨che vor der Kontakt-
bildung ist ein bereits angewandtes Verfahren zur Modiﬁkation von Barrierenho¨hen [134–136].
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Diese Mo¨glichkeiten werden teilweise bei der in dieser Arbeit verfolgten Integration verschie-
dener Materialien in die Silizium-Technologie auf der Basis der Quasi-van der Waals-Epitaxie
angewendet (siehe Kapitel 1.3.3). Zuna¨chst wird eine chemische und elektronische Passivie-
rung eines dreidimensionalen Substrates mit einer zweidimensionalen Puﬀerschicht angestrebt.
Nach dem Einbringen dieser Zwischenschicht wird fu¨r die anschließende Grenzﬂa¨chenbildung
mit verschiedenen Kontaktmaterialien eine Modiﬁkation der Barrierenho¨hen gegenu¨ber einer
nicht passivierten Oberﬂa¨che erwartet. Zusa¨tzlich ist auch eine Variation der Morphologie der




Die Pra¨paration der Halbleiter-Oberﬂa¨chen und -Grenzﬂa¨chen sowie deren Charakterisierung
erfolgt an verschiedenen sogenannten Integrierten UHV-Systemen. Charakteristisch fu¨r diese
Systeme ist, dass verschiedene Pra¨parations- und die Analyseeinheiten direkt miteinander ver-
bunden sind, sodass zwischen einer oft schrittweisen Pra¨paration und der Analyse von Ober-
ﬂa¨chen und Grenzﬂa¨chen die UHV-Umgebung nicht verlassen werden muss. Die verwendeten
Integrierten UHV-Systeme besitzen einen Basisdruck von < 3×10−10 mbar. Dies garantiert fu¨r
die Dauer der Experimente adsorbatfreie Oberﬂa¨chen. In Abbildung 4.1 sind die verschiedenen
zur Anfertigung dieser Arbeit verwendeten Integrierten UHV-Systeme schematisch dargestellt.
Die Systeme DAISY-MAT (Abbildung 4.1 (a)) und DAISY-FUN (Abbildung 4.1 (b)) sind an
der Technischen Universita¨t Darmstadt im Fachgebiet Oberﬂa¨chenforschung aufgebaut 1. Beide
Systeme bieten unter anderem die Mo¨glichkeit der Analyse mittels der Photoelektronenspek-
troskopie (XPS) und der Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED). Die Analyseeinheit
des DAISY-MAT besteht aus einem Physical Electronics PHI 5700 Multi-Technik-System, die
des DAISY-FUN aus einem VG ESCALAB MK II-System. Zusa¨tzlich hierzu ist in das System
DAISY-FUN ein UHV-Rastersondenmikroskop (OMICRON UHV-STM/AFM) integriert. Die
Probenpra¨paration (Oberﬂa¨chen- und Grenzﬂa¨chenpra¨paration) erfolgt in einer eigens hierfu¨r
aufgebauten Pra¨parationskammer (Abbildung 4.1 (d)), die wahlweise an das gerade verwendete
Integrierte System angeﬂanscht wird. Die dadurch erreichte experimentelle Flexibilita¨t erlaubt
es, verschiedene Systeme und Analyseverfahren an verschiedenen Orten zu verwenden, wobei je-
doch die pra¨parativen Bedingungen immer unvera¨ndert bleiben und die gewonnenen Erkenntnis-
se direkt miteinander korreliert werden ko¨nnen. Diese vermeintlich aufwendige Vorgehensweise
ist jedoch eine grundlegende Voraussetzung fu¨r die Nutzung der Synchrotron-Strahlungsquelle
BESSY II in Berlin. Fu¨r die Durchfu¨hrung dieser Experimente wird die in Darmstadt aufge-
baute Pra¨parationskammer nach Berlin transportiert und an ein am Strahlrohr U49/2-PGM2 2
vorhandenes Pra¨parations- und Analysesystem angeﬂanscht (Abbildung 4.1 (c)) 3. Fu¨r die Pho-
toelektronenspektroskopie steht an diesem Strahlrohr ein OMICRON EA 125 Analysator zur




Fu¨r die in dieser Arbeit durchgefu¨hrten Experimente sind Silizium-Wafer in (111)-Orientierung
mit unterschiedlicher Dotierung und speziﬁscher Leitfa¨higkeit als Substratmaterial zum Einsatz
1DAISY = DArmstadt Integrated SYstem; MAT = MATerials, FUN = FUNdamental
2Siehe hierzu Abschnitt 4.4.1 dieses Kapitels.
3Das Strahlrohr wurde von der Gruppe um D. Schmeißer der BTU Cottbus aufgebaut und wird im Rahmen
einer CRG von BTU Cottbus , HMI Berlin und TU Darmstadt betrieben.
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Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der verschiedenen zur Anfertigung dieser Arbeit verwendeten
Integrierten UHV-Systeme: (a) DAISY-MAT bzw. (b) DAISY-FUN an der Technischen Universita¨t Darm-
stadt und (c) experimenteller Aufbau fu¨r die Experimente an der Synchrotron-Strahlungsquelle BESSY II
in Berlin. (d) Schematische Darstellung der fu¨r die Experimente verwendete Pra¨parationskammer.
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4.2 Oberﬂa¨chenpra¨paration
Tabelle 4.1: Zusammenfassung der wichtigsten physikalischen Eigenschaften von Silizium [104].
Kristallstruktur Diamant
Gitterkonstante [A˚] 5.43
Dichte [ gcm3 ] 2.33
Schmelzpunkt [◦] 1414
Energielu¨cke bei 300K [eV] 1.12
Mobilita¨t der Ladungstra¨ger [ cm
2
Vs ] fu¨r Elektronen bei ND = 2 · 1016 : 1200
fu¨r Elektronen bei ND = 2 · 1018 : 200
fu¨r Lo¨cher bei NA = 3 · 1015 : 450
Eﬀektive Zustandsdichte [cm−3] im Leitungsband: 2.8 · 1019
im Valenzband: 1.04 · 1019
Tabelle 4.2: Zusammenfassung der Eigenschaften der in dieser Arbeit verwendeten Silizium-Substrate
in (111)-Orientierung.
p-leitend n-leitend n+-leitend
Dotier-Element Bor (B) Phosphor (P) Antimon (Sb)
Dicke [µm] 500 550 300
Fehlorientierung [◦] 10 5 1
speziﬁscher Widerstand [Ωcm] a 10 0.25 0.01
Ladungstra¨gerkonzentration [cm−3] b 1.3 · 1015 2.1 · 1016 3.1 · 1018
EF − EV B [eV] c 0.23 0.94 1.06
a Vom Hersteller speziﬁziert. b Berechnet nach Gleichung 4.1. c Berechnet nach Gleichung 4.3.
gekommen. Die wichtigsten physikalischen Eigenschaften von Silizium und die Charakteristika
der verwendeten Wafer sind in Tabelle 4.1 und in Tabelle 4.2 zusammengefasst.
Fu¨r die Silizium-Wafer ist von Seiten des Herstellers die speziﬁschen Leitfa¨higkeit ρ speziﬁziert,







e · µ · n (4.1)
ρ: Speziﬁscher Widerstand. σ: Elektrische Leitfa¨higkeit.
e: Elementarladung. µ: Mobilita¨t der Ladungstra¨ger.
n: Konzentration der Ladungstra¨ger.
Die Kenntnis der Lage des Ferminiveaus EF in der Energielu¨cke im Volumen des Materi-
als ist eine Voraussetzung fu¨r die Auswertung der durchgefu¨hrten Experimente. Die Lage des
Ferminiveaus in der Energielu¨cke ist abha¨ngig von der Temperatur und der Konzentration an
Dotieratomen ND, NA. Der Verlauf des Ferminiveaus in der Energielu¨cke mit der A¨nderung
dieser beiden Gro¨ßen ist in Abbildung 4.2 dargestellt und kann fu¨r den Fall der Sto¨rleitung do-
tierter Halbleiter im thermodynamischen Gleichgewicht aus der in Gleichung 4.2 dargestellten
Neutralita¨tsbedingung berechnet werden.
n + N−A = p + N
+
D (4.2)
In einem n-dotierten Halbleiter ist die Konzentration an Donatoren um ein Vielfaches gro¨ßer
als die Konzentration an Akzeptoren und es gilt: ND  NA. Fu¨r Temperaturen (siehe Ab-
bildung 4.4 (a)), bei denen die Konzentration an ionisierten Donatoren der Konzentration an
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Abbildung 4.2: Darstellung des Ferminiveaus von
Silizium in Abha¨ngigkeit von der Temperatur und
der Konzentration an Dotieratomen [104].
intrinsischen Ladungstra¨gern u¨berwiegt, gilt: N+D  ni und auch n p. Die Neutralita¨tsbedin-
gung kann somit vereinfacht werden und es kann angenommen werden, dass die Konzentration
an Ladungstra¨gern ungefa¨hr der Konzentration an ionisierten Donatoren entspricht: n ≈ N+D .
Umgekehrte Annahmen gelten fu¨r p-dotierte Halbleiter, sodass dann p ≈ N−A gilt. Unter Ver-
wendung der fu¨r n, p und N+D , N
−
A bekannten Formeln kann die Lage des Ferminiveaus in der
Energielu¨cke als Abstand vom Leitungsbandminimum bzw. Valenzbandmaximum nach denen in
Gleichung 4.3 gegebenen Formeln berechnet werden. Die zur Auswertung dieser Arbeit berech-
neten Werte sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst.











EL, EV : Energie des Leitungsbandminimums, Valenzbandmaximums
EF : Energie des Ferminiveaus.
NL, NV : Eﬀektive Zustandsdichte im Leitungsband, Valenzband.
N+D , N
−
A : Konzentration ionisierter Donatoren, Akzeptoren.
k: Boltzmann-Konstante. T : Temperatur.
4.2.2 Substratpra¨paration
A) Verwendete Probentra¨ger
Die unterschiedlichen verwendeten Integrierten UHV-Systeme erfordern aufgrund verschiedener
Techniken beim Transfer im UHV jeweils eine Modiﬁkation des Aufbaus des verwendeten Pro-
bentra¨gers. Fu¨r die beiden an der der TU Darmstadt betrieben Integrierten UHV-Systeme sind
die in Abbildung 4.3 dargestellten Probentra¨ger zum Einsatz gekommen. Die fundamentalen
Eigenschaften bezu¨glich des Aufbaus sind fu¨r beide verwendete Probentra¨gersysteme identisch
und aufgrund standardisierter Probengro¨ßen von 5× 12mm ist die Probenpra¨paration in allen
verwendeten Systemen vergleichbar und reproduzierbar. Beide dargestellten Probentra¨gersyste-
me sind bei den Messzeiten am Synchrotron BESSY zum Einsatz gekommen. Die Probentra¨ger
sind aus Molybda¨n bzw. Tantal gefertigt und das Silizium-Substrat wird mit du¨nnen Blechen
aus Tantal spannungsfrei auf den Probentra¨ger festgeklemmt. Der Probentra¨ger ist aus zwei
durch eine Keramik (Al2O3) voneinander elektrisch isolierten Teilen aufgebaut, die nur u¨ber
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Abbildung 4.3: Darstellungen der verwendeten Probentra¨gersysteme: (a) Schematische Darstellung des
Probentra¨gers fu¨r das DAISY-MAT-System; (b) Foto des Probentra¨gers fu¨r das DAISY-FUN-System.
Beide Systeme sind bei BESSY zum Einsatz gekommen.
die eingebaute Probe miteinander in Kontakt stehen und u¨ber eine Stromzufu¨hrung an der
Probenaufnahme an eine externe Spannungsquelle angeschlossen sind. U¨ber das Anlegen einer
Spannung an die beiden Seiten des Probentra¨gers wird ein Stromﬂuss durch die Probe induziert,
der zum Erwa¨rmen der Probe fu¨hrt. Dieser Aufbau wird fu¨r das Ausgasen und Reinigen der
Silizium-Wafer, die Pra¨paration der Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che und die anschließende Pra¨paration
der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che verwendet.
B) Nasschemische Vorbehandlung: Si(111)1× 1−H
Vor der Oberﬂa¨chenpra¨paration unter UHV-Bedingungen erfolgt eine nasschemische Behand-
lung des Silizium-Substrates mit dem Ziel der Pra¨paration einer Si(111)1×1−H-Oberﬂa¨che. Zu
Beginn werden die Silizium-Substrate fu¨r ca. 15min in Aceton im Ultraschallbad gereinigt und
ausgiebig mit Reinstwasser abgespu¨lt. Das auf der Oberﬂa¨che der Silizium-Substrate vorhan-
dene Siliziumoxid wird im Anschluss daran auf zwei unterschiedliche Weisen entfernt. Polierte
und natu¨rlich oxidierte Proben mit einer du¨nnen Oxidschicht von einigen Nanometern werden
unter Verwendung einer konzentrierten (40%) NH4F-Lo¨sung behandelt. Die Rate, mit der das
Oxid abgea¨tzt wird liegt, fu¨r diese Lo¨sung in der Gro¨ßenordnung von 0.1 − 0.5 nm/min. Pro-
ben mit einer thermischen oder chemisch oxidierten Oberﬂa¨che mit einer Dicke der Oxidschicht
von ca. 200 nm werden mit einer 1:10 verdu¨nnten gepuﬀerten Flusssa¨ure-Lo¨sung der Zusam-
mensetzung 11, 3 g NH4F + 2, 8ml HF + 17ml H2O behandelt. Hier ist die Rate, mit der das
Oxid abgea¨tzt wird, wesentlich ho¨her und liegt in der Gro¨ßenordnung von 15 − 20 nm/min.
Fu¨r beide verwendete Lo¨sungen kann die ablaufende chemische Reaktion mit der summarischen
Gleichung 4.4 beschrieben werden. Der A¨tzprozess wird durch die Bildung einer mit Wasserstoﬀ
terminierten Si(111)1×1−H-Oberﬂa¨che abgeschlossen und zum Ende werden die Proben noch-
mals ausgiebig mit Reinstwasser abgespu¨lt. Anschließend wird das mit Wasserstoﬀ terminierte
Silizium-Substrate auf einen Probentra¨ger montiert und unverzu¨glich in das Vakuumsystem ein-
geschleust.
SiO2 + 6HF → SiF 2−6 + 2H2O + 2H+ (4.4)
Der Nachteil dieses nasschemischen Verfahrens ist die Tatsache, dass es nur mit einem hohen
Aufwand mo¨glich ist, die Oberﬂa¨che so zu pra¨parieren, dass sie frei von adsorbierten Verun-
reinigungen ist. Innerhalb dieser Arbeit ist das Ziel der nasschemischen Behandlung jedoch die
Reinigung der Silizium-Oberﬂa¨che und das Entfernen des Silizium-Oxids als Vorbereitung fu¨r




C) Vakuumpra¨paration: Si(111)7× 7
Die 7× 7 rekonstruierte Silizium (111)-Oberﬂa¨che kann ausschließlich in einem mehrere Schrit-
te umfassenden Hochtemperatur-Heizprozess im Ultrahochvakuum pra¨pariert werden. Fu¨r die
U¨berwindung des Eigenwiderstandes des Silizium muss eine Spannung von ca. 30V angelegt
werden. Ist die Probe ausreichend warm (ca. 300◦C), steigt die Leitfa¨higkeit sprunghaft an. Die-
ses Verhalten ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass bei Halbleitern die Leitfa¨higkeit insgesamt mit der
Zunahme der Temperatur ansteigt. Abbildung 4.4 (a) zeigt den Verlauf der Konzentration an
Ladungstra¨gern gegenu¨ber der reziproken Temperatur. Wird die Temperatur u¨berschritten, bei
der Eigenleitung eintritt, nimmt die Konzentration der Ladungstra¨ger sprunghaft zu 4. Um eine
Temperatur von 550◦C zu halten, ist typischer Weise ein Strom von 0.85A no¨tig und die maxima-
le Temperatur von 1200◦C wird mit einem Strom von ca. 12A erreicht (siehe Abbildung 4.4 (b)).
Die Kontrolle der Substrattemperatur erfolgt mittels eines optischen Pyrometers, das speziell
fu¨r die Temperaturmessung auf Silizium-Wafer abgestimmt ist und in einem Temperaturbereich
von 400 − 1000◦C eingesetzt werden kann 5.
In einem vorbereitenden Heizschritt wird das Silizium-Substrat bei einer Temperatur von
700◦C fu¨r 12 Stunden geglu¨ht, um das Substrat vollsta¨ndig von adsorbierten Verunreinigungen
zu befreien. Hierbei steigt der Druck in der Pra¨parationskammer zuna¨chst stark auf ∼ 1 ×
10−6 mbar an, fa¨llt dann jedoch wieder langsam auf den Basisdruck der UHV-Kammer von
3 × 10−10 mbar ab. Das anschließend angewandte Temperaturproﬁl ist in Abbildung 4.4 (b)
dargestellt und kann in sechs verschiedene Bereiche unterteilt werden:
(i) Schnelles Aufheizen auf 1200◦C mit einer Rate von 600◦C/min. Eventuell noch vorhan-
denes Rest-Oxid auf der Oberﬂa¨che dampft ab. Der Druck in der Kammer steigt auf
∼ 1× 10−8 mbar an.
(ii) Halten fu¨r 15 sec bei der maximalen Temperatur von 1200◦C (das sogenannte Flash-
Heizen). Bei Temperaturen oberhalb 850◦C liegt die Silizium (111)-Oberﬂa¨che in der nicht
rekonstruierten 1× 1-Struktur vor [137, 138].
(iii) Abschrecken auf 800◦C mit einer Rate von 1200◦C/min. Schnelles Abku¨hlen auf eine
Temperatur unterhalb 850◦C unterbindet die Bildung von Mehrfach-Stufen an der Ober-
ﬂa¨che [139, 140].
(iv) Langsames Abku¨hlen auf 550◦C mit einer Rate von 10◦C/min. Dies erlaubt die weitrei-
chende Bildung von 7× 7 rekonstruierten Bereichen [139, 140].
(v) Halten bei z.B. 550◦C. Dies hat sich als die optimale Temperatur fu¨r die Pra¨paration der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che herausgestellt.
(vi) Abku¨hlen auf Raumtemperatur mit einer Rate von 200◦C/min.
4Auch wenn die Mobilita¨t der Ladungstra¨ger mit zunehmender Temperatur abnimmt, steigt die Leitfa¨higkeit
eines Halbleiters mit zunehmender Temperatur insgesamt an, da mit der U¨berwindung des Eigenwiderstandes
die Konzentration an Ladungstra¨gern enorm ansteigt.
5Die Notwendigkeit der Kontrolle der Substrattemperatur mittels eines Pyrometers, hat sich erst im Laufe dieser
Arbeit aufgrund der gewonnen Erkenntnisse zur Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che (siehe Kapitel 6.1
und 6.2) als zwingend notwendig erwiesen. Bis zu dessen Anschaﬀung wird die Substrattemperatur u¨ber
den Probenstrom eingestellt. Die Kalibrierung der dem Strom entsprechenden Temperatur erfolgt mittels
eines Thermoelementes, das in einem separaten Experiment unter a¨quivalenten Bedingungen, wie sie fu¨r die
Probenpra¨paration verwendet werden, auf der Probe befestigt wird.
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Abbildung 4.4: (a) Darstellung eines Beispiels fu¨r den Verlauf der Konzentration an Ladungstra¨gern
gegenu¨ber der reziproken Temperatur fu¨r Silizium [104]. (b) Das verwendete Temperaturproﬁl fu¨r die
Pra¨paration der Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che. Die verschiedenen Bereiche sind im Text beschrieben.
Die Si(111)7×7 rekonstruierte Oberﬂa¨che ist im Ultrahochvakuum auch bei Raumtemperatur
stabil. An der Luft kommt es jedoch zu einer sofortigen Oxidation der Oberﬂa¨che, daher kann
diese ausschließlich im Ultrahochvakuum verwendet werden. Diese Si(111)7×7-Oberﬂa¨che zeich-
net sich dadurch aus, dass sie absolut frei von Verunreinigungen ist und durch die deﬁnierten
Bedingungen fu¨r das Heizen und Abku¨hlen der Probe in hohem Maße reproduzierbar herge-
stellt werden kann. Aufgrund dessen wird die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che als Basis fu¨r die weitere
Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che verwendet.
4.2.3 Pra¨paration: Si(111):GaSe
Die Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che wird in Abschnitt II behandelt und kann entweder
durch die schrittweise Abscheidung von Gallium und Selen (siehe Kapitel 5) oder durch die
kongruente Abscheidung von GaSe aus der Verbindung (siehe Kapitel 6) erfolgen.
4.3 Grenzﬂa¨chenpra¨paration
4.3.1 Molekularstrahlepitaxie
Die Abscheidung der verschiedenen Substanzen fu¨r die Oberﬂa¨chenpra¨paration und die Her-
stellung der Hetero-Grenzﬂa¨chen erfolgt mittels der Molekularstrahlepitaxie (MBE = molecular
beam epitaxy). Die Molekularstrahlepitaxie ermo¨glicht die Synthese von hochreinen epitakti-
schen Schichten auf kristallinen Substraten und hat sich seit vielen Jahren in der Oberﬂa¨chen-
forschung und bei der Herstellung komplexer epitaktischer Halbleiter-Bauelemente mit atomar
scharfen Schichtstrukturen etabliert. Die theoretischen Grundlagen zur Molekularstrahlepitaxie
und dem dazu verwendeten apparativen Aufbau werden in der Literatur ausfu¨hrlich beschrie-
43
4 Experimentelle Vorgehensweise
Abbildung 4.5: Darstellung des Dampfdrucks im
thermodynamischen Gleichgewicht gegenu¨ber der
reziproken Temperatur fu¨r Cd und Se2 u¨ber der
Verbindung und u¨ber den reinen Elementen [142].
ben [141, 142]. Grundlegendes Prinzip der Molekularstrahlepitaxie ist die Erzeugung von gerich-
teten Stro¨men molekularer Einheiten der abzuscheidenden Substanzen mittels thermischer oder
Elektronenstrahl-Verdampfung. Fu¨r die Experimente dieser Arbeit werden die entsprechenden
Substanzen aus Eﬀusionszellen abgeschieden, bei denen die zu verdampfende Substanz in ei-
nem widerstandsbeheizten Keramik-Tiegel erhitzt wird. Bei ausreichend hohen Temperaturen
geht das zu verdampfende Material durch Sublimation in die Gasphase u¨ber. Im thermodyna-
mischen Gleichgewicht stellt sich u¨ber der verdampfenden Substanz ein konstanter Dampfdruck
ein, der einzig von der Temperatur des erhitzten Materials abha¨ngig ist. Durch Variation der
Temperatur des zu verdampfenden Materials kann somit die Rate des aus der Quelle austreten-
den Materials kontrolliert werden. Die Zusammensetzung des Molekularstrahls in der Gasphase
kann mit dem Massenspektrometer analysiert werden. Abbildung 4.5 zeigt verschiedene Beispie-
le fu¨r den Verlaufs des Dampfdrucks gegenu¨ber der reziproken Temperatur fu¨r die Bestandteile
einer Verbindung (CdSe) und den entsprechenden Dampfdruck u¨ber den jeweiligen Elementen
der Verbindung [142].
4.3.2 Verwendete Materialien
A) Verdampfung von Metallen
Bei der Verdampfung von Metallen liegt das Material zum u¨berwiegenden Teil in Form von
einzelnen Atomen in der Gasphase vor. Nur ein sehr geringer Anteil von < 1% assoziiert zu
zwei-atomaren Moleku¨len [142]. Aus der Materialklasse der Metalle werden Gallium, Gold, Kup-
fer und Indium verdampft. Die Abscheidung von Gallium ist fu¨r die schrittweise Pra¨paration
der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che notwendig. Die u¨brigen Metalle werden fu¨r die Pra¨paration von
Si(111):GaSe/Metall-Heterogrenzﬂa¨chen eingesetzt. Die wichtigsten physikalischen Eigenschaf-
ten und die Abscheideparameter der verwendeten Metalle sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst.
B) Verdampfung von Selen
Bei der Verdampfung von Selen liegt das Material in der Gasphase nicht in Form einzelner Atome
sondern als Moleku¨l in der Form Se2 vor [142]. Abbildung 4.5 zeigt den Verlauf des Dampfdrucks
von Se2 u¨ber Selen gegenu¨ber der reziproken Temperatur. Selen wird fu¨r die schrittweise Pra¨para-
tion der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che eingesetzt und dessen wichtigsten physikalischen Eigenschaften
und die Abscheideparameter sind in Tabelle 4.4 zusammengefasst.
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Tabelle 4.3: Zusammenfassung der wichtigsten physikalischen Eigenschaften und der Abscheideparame-
ter der in dieser Arbeit verwendeten Metalle.
Ga Au Cu In
Kristallstruktur a orthorhombisch kubisch - fcc kubisch - fcc tetragonal
Gitterkonstante [A˚] a a = 4.52 a = 4.08 a = 3.61 a = 3.25
b = 7.66 c = 4.95
c = 4.53
Dichte [ gcm3 ]
b 5.90 19.30 8.92 7.31
Schmelzpunkt [◦C] a 30 1064 1085 157
Dampfdruck von 10−4Torr [◦C] c 907 1132 1027 742
Quellentemperatur [◦C] 900 1220 1075 770
Abscheiderate [A˚/min] 1 7 1-2 2
Abscheiderate [ML/min] · · · 5 1 1
a Referenz [143]. b Referenz [144]. c Referenz [142].
Tabelle 4.4: Zusammenfassung der wichtigsten physikalischen Eigenschaften und der Abscheideparame-
ter von Selen. Referenzen siehe Tabelle 4.3.
Kristallstruktur a hexagonal Dichte [ gcm3 ]
b 4.82
Gitterkonstante [A˚] a a = 4.37 Schmelzpunkt [◦C] a 221
c = 4.95 Dampfdruck von 10−4Torr [◦C] c 164
Quellentemperatur [◦C] 190 Abscheiderate [A˚/min] 2-3
C) Verdampfung von GaSe
Die Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che erfolgt unter anderem u¨ber die direkte Abschei-
dung von GaSe aus der Verbindung. Die Voraussetzung fu¨r die Verdampfung von GaSe aus der
Verbindung ist, dass GaSe eine kongruent schmelzende Zwischenphase bei 50 Atom-% Selen
besitzt. Das bina¨re Phasendiagramm von Ga-Se ist in Abbildung 4.6 (a) dargestellt. Der U¨ber-
gang von GaSe in die Gasphase erfolgt nach Gleichung 4.5 [145]. Auch wenn die Gasphase u¨ber
dem GaSe zum u¨berwiegenden Teil die Spezies Ga2Se und Se2 beinhaltet, scheidet sich wieder
GaSe in sto¨chiometrischer Zusammensetzung ab. Die wichtigsten physikalischen Eigenschaften
von GaSe sind in Tabelle 4.5 zusammengefasst.




D) Verdampfung von II-VI-Verbindungshalbleitern
Bei der Verdampfung von Verbindungen wird ha¨uﬁg eine Dissoziation des Materials in die ver-
schiedenen Elemente beobachtet. Fu¨r den Fall der Verdampfung von II-VI-Verbindungshalb-
leitern ﬁndet eine vollsta¨ndige Zersetzung des Materials statt. Die Zersetzung folgt Gleichung 4.6
und in der Gasphase liegen ausschließlich die dissoziierten Spezies A (Gruppe-II-Element) und
B2 (Gruppe-VI-Element) vor [142].




Abbildung 4.5 zeigt anhand des Beispiels CdSe den Verlauf des Dampfdrucks der Elemente
Cd und Se2 u¨ber deren Verbindung gegenu¨ber der reziproken Temperatur. Auch die II-VI-




Abbildung 4.6: Darstellung der bina¨ren Phasendiagramme der verdampften Halbleitermaterialien:
(a) Ga-Se, (b) Cd-S, (c) Zn-Se und (d) Zn-S. Alles Systeme werden von einer kongruent schmelzenden
Zwischenphase bei 50 Atom-% Selen bzw. 50 Atom-% Schwefel bestimmt [143].
Tabelle 4.5: Zusammenfassung der wichtigsten physikalischen Eigenschaften und der Abscheideparame-
ter der in dieser Arbeit verwendeten Verbindungshalbleiter.
β-GaSe (2H) ZnSe ZnS CdS
Kristallstruktur a hexagonal Zinkblende
Gitterkonstante [A˚] a a = 3.76 a = 5.67 a = 5.41 a = 5.82
c = 15.94
Dichte [ gcm3 ]
b 5.03 5.65 4.09 4.83
Schmelzpunkt [◦C] c 938 1526 1718 1406
Dampfdruck von 10−4Torr [◦C] d ? 675 800 525
Quellentemperatur [◦C] 780 820 900 525
Abscheiderate [A˚/min] 3 5 2-3 5
Abscheiderate [ML/min] · · · 1 0.5 1
Energielu¨cke [eV] a 2.03 2.70 3.70 2.42
Ionisationspotential [eV] a 5.70 6.60 7.50 6.90
a Referenz [30, 146]. b Referenz [144]. c Referenz [143]. d Referenz [142].
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Die Voraussetzung fu¨r die Verdampfung der II-VI-Verbindungshalbleiter aus der Verbindung
ist, dass diese eine kongruent schmelzende Zwischenphase besitzen. Aus der Materialklasse der
II-VI-Verbindungshalbleiter werden ZnSe, ZnS und CdS fu¨r die Pra¨paration von Si(111):GaSe-
Halbleiter-Heterogrenzﬂa¨chen eingesetzt. Die bina¨ren Phasendiagramme von Zn-Se, Zn-S und
Cd-S sind in Abbildung 4.6 (b)-(d) dargestellt. Alle Systeme werden von einer kongruent schmel-
zenden Zwischenphase bei 50 Atom-% Selen bzw. 50 Atom-% Schwefel bestimmt. Die wichtigs-
ten physikalischen Eigenschaften von II-VI-Verbindungshalbleiter sind in Tabelle 4.5 zusammen-
gefasst.
4.4 Verwendete Analyseverfahren
In der Oberﬂa¨chenforschung kommen eine Vielzahl verschiedener Methoden zum Einsatz, die
unter Verwendung von Ultrahochvakuum-Bedingungen die Analyse der elektronischen und che-
mischen Eigenschaften oder der Morphologie von Oberﬂa¨chen und Grenzﬂa¨chen ermo¨glichen.
Die in dieser Arbeit angewandten Verfahren werden im Folgenden kurz vorgestellt.
4.4.1 Photoelektronenspektroskopie - PES
Je nach Anregungsenergie der Lichtquelle unterscheidet man zwischen der Ultraviolett-Photo-
elektronenspektroskopie (UPS) mit Anregungsenergien von hν < 41 eV und der Ro¨ntgen-Photo-
elektronenspektroskopie (“X-Ray Photoelectron Spectroscopy“ - XPS) mit Anregungsenergien
von hν > 100 eV. Die Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie eignet sich besonders zur Cha-
rakterisierung von Valenzbandzusta¨nden. Die Sta¨rke der Ro¨ntgen-Photoelektronenspektroskopie
liegt in der Analyse der chemischen Zusammensetzung und der Bindungsverha¨ltnisse von Ober-
ﬂa¨chen und Grenzﬂa¨chen anhand der Rumpfniveaus. Daru¨berhinaus besteht zusa¨tzlich die Mo¨g-
lichkeit der Charakterisierung der elektronischen Eigenschaften dieser Systeme, wie z.B. der
Passivierung von Halbleiter-Oberﬂa¨chen oder der Bandanpassung von Halbleiter/Metall- oder
Halbleiter/Halbleiter-Kontakten. Eine detaillierte Beschreibung der theoretischen und prakti-
schen Grundlagen der Photoelektronenspektroskopie sowie ein U¨berblick u¨ber die vielseitigen
Einsatzmo¨glichkeiten dieser Methode in der Chemie, Physik und Materialwissenschaft ist in der
Literatur vorhanden [147–153].
A) Das Messprinzip
Die Photoelektronenspektroskopie beruht auf dem 1905 von Einstein [154] als Quanteneﬀekt
beschriebenen a¨ußeren photoelektrischen Eﬀekt. Auf einen Festko¨rper eingestrahlte Photonen
einer Energie hν werden von dessen Atomen absorbiert, indem Elektronen aus besetzten in un-
besetzte Zusta¨nde angeregt werden. Ist die Energie der einfallenden Photonen gro¨ßer als die Aus-
trittsarbeit des Festko¨rpers, ko¨nnen die angeregten Elektronen diesen verlassen und detektiert
werden. Die Anregung der Photoelektronen erfolgt mit monochromatischer Strahlung konstan-
ter Energie. Die emittierten Elektronen werden mit einem elektrostatischen Linsensystems auf
den Eintrittsspalt eines hemispha¨rischen Kugelanalysators fokussiert, der sich u¨ber der Probe
beﬁndet. Die Intensita¨t der Elektronen wird energieselektiv detektiert, d.h. nur die Elektronen
gewu¨nschter kinetischer Energie gelangen in das “Channeltron“. Tra¨gt man die Anzahl der aus
dem Festko¨rper austretenden Photoelektronen nach deren kinetischen Energien auf, erha¨lt man
eine Energieverteilungskurve (“energy distribution curve“ - EDC), die bei winkelintegrierten
Messungen in erster Na¨herung ein Abbild der Zustandsdichte (“density of states“ - DOS) in
der Probe liefert. Als Folge inelastischer Streuprozesse ist der Energieverteilung ein zusa¨tzliches
47
4 Experimentelle Vorgehensweise
Abbildung 4.7: Die Energiebezie-
hung bei der Photoelektronenspektro-
skopie an Festko¨rpern [155]. Ener-
gieschemas der Emission (links) und
der Detektion von Photoelektronen
(rechts). Die Anregung (hν) der be-
setzten Zusta¨nde (DOS) fu¨hrt zu
einer Energieverteilungskurve (EDC)
der Elektronen außerhalb der Pro-
be. Die Probe (P) und der Analysa-
tor (A) stehen elektrisch in Kontakt
und die Ferminiveaus gleichen sich
an. Die Bindungsenergie eines kern-
nahen Rumpfniveaus (EB,k) ist bezo-
gen auf das Ferminiveau (EF ). Die de-
tektierten kinetischen Energien (Ekin)
ha¨ngen von der Austrittsarbeit des
Spektrometers (φA) und nicht von der
Austrittsarbeit der Probe ab (φP ).
EV ak ist die Vakuumenergie, V B steht
fu¨r die Valenzbandzusta¨nde und ESK
fu¨r die Sekunda¨relektronenkante.
Spektrum von Sekunda¨relektronen u¨berlagert. Abbildung 4.7 stellt die energetische Situation
der Photoelektronenspektroskopie schematisch dar.
Die kinetische Energie EPkin,k eines aus einem kernnahen Rumpfniveau k emittierten und
die Probe verlassenden Elektrons 6 betra¨gt unter Beru¨cksichtigung der Energie der anregenden
Strahlung hν, der Austrittsarbeit der Probe φP und der Bindungsenergie des Elektrons EB,k
bezogen auf das Ferminiveau EF :
EPkin,k = hν − EB,k − φP (4.7)
Der Probenhalter und damit die Probe und der Analysator stehen elektrisch in Kontakt und
die Ferminiveaus gleichen sich an. Da sich die Austrittsarbeiten von Probe und Analysator
φA in der Regel unterscheiden, stellt sich ein Kontaktpotential ∆φ ein, welches die Elektronen
nach dem Austritt aus der Probenoberﬂa¨che entweder beschleunigt oder abbremst, sodass de-
ren kinetischen Energien im Spektrometer EAkin,k unterschiedlich sind. Die Austrittsarbeit des
Analysators kann unter Verwendung einer bekannten Anregungsenergie durch die Messung der
kinetischen Energie der Fermikante einer metallischen Probe kalibriert werden. Diese Fermi-
kante besitzt per Deﬁnition eine Bindungsenergie von EB = 0eV. Die unbekannte Gro¨ße der
Austrittsarbeit der Probe wird durch das Kontaktpotential aus Gleichung 4.7 eliminiert:
EAkin,k = hν − EB,k − φP − (φA − φP ) = hν − EB,k − φA (4.8)
Unter Kenntnis der Austrittsarbeit des Analysators ko¨nnen alle gemessenen kinetischen Ener-
gien mit Hilfe von Gleichung 4.8 in Bindungsenergien bezu¨glich des Ferminiveaus umgerechnet
werden. Ist die genau Energie der anregenden Ro¨ntgenstrahlung nicht bekannt, kann diese eben-
falls durch die Messung der kinetischen Energie der Fermikante einer metallischen Probe mit
6Fu¨r die U¨bertragung des Anregungsprozesses von einem Vielteilchen- in ein Einteilchenbild geht man von einer
sehr schnellen Absorption des Photons aus, wodurch sich die Energiezusta¨nde in dieser Zeit nicht a¨ndern.
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Gleichung 4.8 berechnet werden, falls die Austrittsarbeit des Analysators bekannt ist. Die Aus-
trittsarbeit der Probe kann bei bekannter Anregungsenergie aus der kinetischen Energie des
Sekunda¨relektronenkante ESK bestimmt werden:
φP = hν − ESK (4.9)
Wie bereits erwa¨hnt, stehen fu¨r die Photoelektronenspektroskopie verschiedene Anregungs-
quellen zur Verfu¨gung. Neben der Helium-Gasentladungslampe (HeI - hν = 21.22 eV oder
HeII - 40.82 eV [153]) fu¨r die Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie wird fu¨r die Ro¨ntgen-
Photoelektronenspektroskopie ha¨uﬁg eine monochromatisierte Kα-Ro¨ntgenstrahlung, z.B. ei-
ner Aluminiumanode (hν = 1486.6 eV [153]), verwendet. Daru¨ber hinaus hat der Einsatz von
Synchrotronstrahlung in der Oberﬂa¨chenforschung in den letzten Jahren an Bedeutung gewon-
nen [156].
B) Synchrotron induzierte Photoelektronenspektroskopie (SXPS)
Die in dieser Arbeit pra¨sentierten Synchrotron induzierten Photoelektronenspektren sind bei
der Berliner Elektronenspeicherring-Gesellschaft fu¨r Synchrotronstrahlung (BESSY II) aufge-
nommen worden. Der Energiebereich des dort verwendeten Undulator-Strahlrohrs U49/2-PGM2
liegt bei 85−1400 eV und wird im unteren Bereich durch die minimale O¨ﬀnung des Undulators so-
wie im oberen Bereich durch die Rotation des planaren Spiegels im Monochromator beschra¨nkt.
Der Energiebereich dieses Strahlrohrs ist auf die Analyse von Rumpfniveau-Emissionen opti-
miert, fu¨r die detaillierte Charakterisierung von Valenzbandzusta¨nden oder Bandstrukturen ist
es nicht geeignet. Hierfu¨r ko¨nnten andere Strahlrohre wie z.B. das TGM7 eingesetzt werden.
Dieses Strahlrohr liefert eine Energie im Bereich von 6− 120 eV. Abbildung 4.8 stellt den Auf-
bau des Strahlrohrs U49/2-PGM2 schematisch dar. Die entsprechenden Elemente sind in der
Abbildung benannt. Fu¨r weitergehende Details bezu¨glich der Speziﬁkation des Strahlrohrs siehe
Referenz [157].
Der große Vorteil einer Synchrotron-Strahlungsquelle liegt darin, dass die Anregungsenergie
fu¨r die Photoelektronenspektroskopie mittels Undulatoren und Monochromatoren aus einem wei-
ten Bereich des kontinuierlichen Synchrotronspektrums frei wa¨hlbar ist. Dies erlaubt es durch
die A¨nderung der Anregungsenergie entsprechend Gleichung 4.7, die kinetische Energie der ein
Abbildung 4.8: Schematische
Darstellung des Strahlrohrs U49/2-
PGM2 bei BESSY II [157].
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Abbildung 4.9: Darstellung der
mittleren freien Wegla¨nge λe fu¨r Elek-
tronen in Festko¨rpern als Funktion
der kinetischen Energie der Elektro-
nen [158].
bestimmtes Rumpfniveau verlassenden Elektronen zu variieren und somit die Oberﬂa¨chenemp-
ﬁndlichkeit eines Rumpfniveaus gezielt einzustellen. Die kinetische Energie der emittierten Pho-
toelektronen bestimmt die mittlere frei Wegla¨nge der Photoelektronen λe in einem Festko¨rper.
Diese Wegla¨nge variiert nur gering zwischen verschiedenen Materialien und deren Abha¨ngigkeit
von der kinetischen Energie der Elektronen ist in Abbildung 4.9 dargestellt [158]. Die mittlere
frei Wegla¨nge besitzt ein Minimum von etwa 5 A˚ bei einer kinetischen Energie der Elektronen
von ∼ 50 eV. Fu¨r diese Energien stammen die spektralen Information nur von den etwa ersten
beiden Atomlagen der Probe. Dies entspricht der maximalen Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit der
Photoelektronenspektroskopie. Fu¨r gro¨ßere kinetische Energien bis ∼ 1500 eV steigt die mittle-
re freie Wegla¨nge auf Werte von 20 − 30 A˚ an (etwa 15 Atomlagen), bei kinetischen Energien
< 10 eV kann diese auf bis zu 100 A˚ anwachsen.
Ein zusa¨tzlicher Vorteil der Verwendung einer Synchrotron-Strahlungsquelle ist, dass fu¨r die
anregende Ro¨ntgenstrahlung Linienbreiten von < 100meV erreicht werden ko¨nnen. Bei der
standardgema¨ß verwendeten monochromatisierten Ro¨ntgenstrahlung einer Aluminium-Anode
liegt die Linienbreite dagegen bei < 400meV. Die spektrale Auﬂo¨sung einer Photoemissions-
linie, d.h. die Gesamtenergieauﬂo¨sung ∆E(FWHM) (“full-width af half maximum“ - Halb-
wertsbreite) ha¨ngt neben der Linienbreite der verwendeten Strahlungsquelle (∆EQ) jedoch un-
ter anderem von der natu¨rlichen Linienbreite aufgrund der endlichen Lebensdauer des Photo-







A. Der Analysator erreicht optimale Auﬂo¨sung bei mi-
nimaler Geschwindigkeit (Passenergie) der Elektronen (∆E/E ist konstant). Um u¨ber den ge-
samten Messbereich eine konstante Auﬂo¨sung zu gewa¨hrleisten, werden die Elektronen vor dem
Eintritt in den Analysator auf eine konstante Geschwindigkeit abgebremst. Fu¨r optimierte Sys-
teme ist unter Verwendung von Synchrotron induzierter Ro¨ntgenstrahlung eine Gesamtener-
gieauﬂo¨sung von ∼ 100meV mo¨glich, wohingegen bei Standardsystemen eine Gesamtenergie-
auﬂo¨sung von ∼ 300meV erreicht wird. Ein weiterer Vorteil der Synchrotronstrahlung ist, dass
der Photonenﬂuss der anregenden Ro¨ntgenstrahlung hier in der Regel um ein vielfaches (etwa
zwei Gro¨ßenordnungen) ho¨her ist als bei standardgema¨ßen monochromatisierten Ro¨ntgenquel-
len. Dies wirkt sich direkt auf die Ausbeute an Photoelektronen und somit auf die in vergleichs-
weise sehr kurzer Zeit erreichbare Qualita¨t an Spektren aus.
C) Die Analyse von Photoemissionsspektren
Die verschiedenen Elemente des Periodensystems besitzen eindeutig deﬁnierte Photoemissions-
linien bei charakteristischen Bindungsenergien. Anhand der Existenz von unterschiedlichen Li-
nien in einem Photoemissionsspektrum kann somit auf die chemische Zusammensetzung der
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analysierten Probenoberﬂa¨che geschlossen werden. Bei einer guten Energieauﬂo¨sung wird die
physikalisch-chemisch bedingte Struktur einer Emissionslinie sichtbar. Diese zeigt sich in der
Spin-Bahn-Aufspaltung, welche die p-, d-, f-, . . . Linien in zwei Niveaus (l + 1/2 und l − 1/2)
separiert. Das Intensita¨tsverha¨ltnis der beiden Niveaus entspricht deren Entartung (l + 1) : l,
also z.B. 2 : 1 fu¨r p- und 3 : 2 fu¨r d-Niveaus.
Die genau Bindungsenergie eines Rumpfniveau-Elektrons eines bestimmten Elementes ist
abha¨ngig von dessen Bindungszustand. In monoatomaren Festko¨rpern besitzen die Rumpfni-
veaus eine feste Bindungsenergie. Betrachtet man nun ein Atom derselben Sorte, das in einem
anderen Festko¨rper eingebunden ist, so sind dessen Bindungen partiell ionisch. Diese Vera¨nde-
rung der Valenzelektronendichte des Atoms und seiner Umgebung fu¨hrt zu einer Vera¨nderung der
Bindungsenergie der Rumpfelektronen. Die Emissionslinie eines bestimmten Elementes ist dem-
nach entsprechend der unterschiedlichen Bindungsverha¨ltnisse im Photoelektronen-Spektrum
verschoben. Dieser Eﬀekt wird als “chemische Verschiebung“ bezeichnet. Als ausschlaggebende
Gro¨ße hierfu¨r kann die Elektronegativita¨tsdiﬀerenz der beteiligten Bindungspartner angenom-
men werden. In der Regel gilt: Je gro¨ßer die Elektronendichte am Ort eines Atoms, je kleiner
ist dessen Bindungsenergie. Die Bindungsenergie eines Elementes nimmt also mit steigender
Oxidationszahl zu (siehe z.B. Abbildung 7.1 auf Seite 88).
Wird die chemische Verschiebung der Rumpfniveau-Emissionen durch die gebrochen Bindun-
gen, bzw. durch eine Rekonstruktion einer kristallinen Oberﬂa¨che verursacht, spricht man von
einem “surface core level shift“ (SCLS). Diese Verschiebungen sind allerdings nur unter der
Verwendung einer Synchrotron-Strahlungsquelle bei maximaler Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit der
emittierten Photoelektronen aufzulo¨sen, da diese in der Regel nur die ersten ein bis zwei Atom-
lagen der Probenoberﬂa¨che betreﬀen (siehe z.B. Abbildung 2.2 auf Seite 18 oder Abbildung 2.5
auf Seite 21).
Im Falle eines Halbleiters kann die Position des Ferminiveaus in der Energielu¨cke in Abha¨ngig-
keit von dessen Dotierung variieren. Dies entspricht einer Verschiebung der Bindungsenergie aller
Rumpfniveaus in Bezug auf das Ferminiveau. Wie zuvor bereits erwa¨hnt (siehe Kapitel 3.1.1)
ko¨nnen elektronische Zusta¨nde an der Oberﬂa¨che (oder Adsorbate) eine Bandverbiegung im
Halbleiter induzieren und somit zu einer Verschiebung der Position des Ferminiveaus an der
Oberﬂa¨che fu¨hren. Da die mittlere freie Wegla¨nge der Photoelektronen im Vergleich zu der Aus-
dehnung der Raumladungszone sehr viel kleiner ist (λe  W ), wird diese Bandverbiegung als
Verschiebung der Bindungsenergien der Emissionslinien des Substrates beobachtet. Die Dotie-
rung eines Halbleiters kann nur dann ermittelt werden, wenn eine Flachbandsituation vorliegt.
Die praktische Auswertung von Photoemissionsspektren erfordert deren Anpassung mit Hilfe
mathematischer Funktionen. Vor der Anpassung muss allerdings zuna¨chst der durch die Se-
kunda¨relektronen verursachte Untergrund von den Spektren abgezogen werden. In der Literatur
existieren hierzu eine Vielzahl von Ansa¨tzen (z.B. Polynom- oder Stufen-Funktionen), deren
Verwendung von der jeweiligen Form des Untergrundes abha¨ngt. Die Form einer Rumpfniveau-
Emissionslinie la¨sst sich mathematisch als Faltung einer Gauß- und Lorentzfunktion beschreiben
(“Voigt“-Funktion). Das apparative Auﬂo¨sungsvermo¨gen des Spektrometers geht in den Gauß-
Anteil und die natu¨rliche Linienbreite der Emission in den Lorentz-Anteil ein. Die Anpassung
der Spektren erfolgt dann in der Regel durch die “least square ﬁt“-Methode, bei der die Sum-
me der Fehlerquadrate zwischen gemessenem und angepasstem Spektrum minimiert wird. Je
nach Rumpfniveau und Anzahl der chemisch verschobenen Komponenten in einer Emissionsli-
nie werden mehrere Gauß-Lorentz-Kurven an ein Spektrum angepasst. Um diese Anpassung zu
vereinfachen (bzw. sinnvoll zu gestalten), ko¨nnen (bzw. mu¨ssen) charakteristische Parameter wie
z.B. die Spin-Bahn-Aufspaltung einer Emissionslinie und das Intensita¨tsverha¨ltnis diese Dubletts
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oder bekannte chemische Verschiebungen und Bindungsenergien vorgegeben (bzw. festgehalten)
werden. Ziel der Anpassung ist die Ermittlung der fu¨r die Auswertung wichtigen Parameter
wie die Bindungsenergie, die Halbwertsbreite oder die Intensita¨t der Emissionslinie. Fu¨r die
Genauigkeit der ermittelten Bindungsenergie ist ein Fehler von ±0.05 eV zu beru¨cksichtigen,
der im Wesentlichen auf die Energieauﬂo¨sung des Analysator und den Abstand der einzelnen
Messpunkte zuru¨ckzufu¨hren ist.
D) Die Bindungsenergie in Bezug auf das Valenzbandmaximum EV BB
Die Kenntnis der Bindungsenergie eines Rumpfniveaus in Bezug auf die Position des Valenz-
bandmaximums (EV BB ) ist eine wichtig Voraussetzung, um Aussagen u¨ber die elektronischen
Eigenschaften eines Halbleiters, wie z.B. die Passivierung der Oberﬂa¨che oder die Bandanpas-
sung an einer Grenzﬂa¨che zu treﬀen 7. Dieser Energieabstand ist eine Materialkonstante, d.h. er
ist unabha¨ngig von der Dotierung oder auftretenden Bandverbiegungen.
Fu¨r das Si 2p-Rumpfniveau wird der Bindungsenergieabstand in Bezug auf das Valenzband-
maximum anhand der wa¨hrend dieser Arbeit pra¨parierten Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨chen bestimmt.
Die Qualita¨t der 7×7 rekonstruierten Silizium (111)-Oberﬂa¨chen ist mittels der Elektronenbeu-
gung (LEED), der Rastertunnelmikroskopie (STM) und den spektralen Merkmalen der hoch-
aufgelo¨sten Si 2p-Rumpfniveau-Photoelektronenspektren (SXPS) belegt. Fu¨r die Si(111)7 × 7-
Oberﬂa¨che ergibt sich im Mittel eine Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 99.48 ± 0.05 eV.
Unter der Annahme, dass fu¨r diese Oberﬂa¨che die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che
EF−EV B = 0.63±0.05 eV betra¨gt [159], ergibt sich eine Energiediﬀerenz zwischen dem Si 2p3/2-
Rumpfniveau und dem Valenzbandmaximum von EV BB (Si 2p3/2) = 98.85±0.05 eV. Dieser Wert
weicht leicht von aus der Literatur bekannten Werten von EV BB (Si 2p3/2) = 98.80 eV [146] bzw.
EV BB (Si 2p3/2) = 98.74 eV [159] ab. Die Variation ist vermutlich auf Unterschiede bei der Be-
stimmung der absoluten Bindungsenergien zuru¨ckzufu¨hren.
Fu¨r die II-VI-Verbindungshalbleiter wird die Bindungsenergie der Rumpfniveaus in Bezug
auf die Position des Valenzbandmaximum aus der Auswertung der Valenzbandkanten und der
Rumpfniveau-Bindungsenergien von eigenen hinreichend dicken Filmen des jeweiligen Materials
bestimmt. Die hieraus ermittelten Gro¨ßen und der Wert fu¨r das Silizium sind in Tabelle 4.6
zusammengefasst.
Tabelle 4.6: Zusammenfassung der Bindungsenergien in Bezug auf die Position des Valenzbandmaxi-
mums EV BB fu¨r Silizium und die in dieser Arbeit verwendeten II-VI-Verbindungshalbleiter.
Silizium ZnSe ZnS CdS
Rumpfniveau Si 2p3/2 Zn 3d5/2 Se 3d5/2 Zn 3d5/2 S 2p3/2 Cd 4d5/2 S 2p3/2
EV BB [eV] 98.85 8.97 52.80 8.58 159.99 9.38 159.79
E) Die Bestimmung der Bandanpassung an Halbleitergrenzfla¨chen
Die Photoelektronenspektroskopie bietet eine Mo¨glichkeit zur Bestimmung der Bandanpassung
von Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen [108, 160]. Die typische Vorgehensweise zur Bestimmung
der Valenzbanddiskontinuita¨t ∆EV B u¨ber die Auswertung von Photoemissionsspektren ist in
Abbildung 4.10 dargestellt. Die Photoelektronenspektroskopie ist ein Verfahren, mit dem aus-
schließlich Informationen u¨ber besetzte elektronische Zusta¨nde, also die Zusta¨nde bis zum Va-
7Diese Aussagen ko¨nnten auch aus der Auswertung der Valenzbandmaxima erfolgen. Da sich deren Energien
jedoch nicht so genau bestimmen lassen und bei Schicht-Systemen sich die Emissionen von Substrat und
aufwachsender Schicht in der Regel u¨berlagern, ist dieses Verfahren mit einem gro¨ßeren Fehlern behaftet,
















































Abbildung 4.10: Schematische Darstellung der experimentellen Bestimmung der Valenzbanddiskonti-
nuita¨t ∆EV B einer Halbleiter/Halbleiter-Grenzﬂa¨che. Diese ergibt sich aus der Diﬀerenz der Bindungs-
energien in Bezug auf die Position das Valenzbandmaximum ∆EV BB von Substrat und Schicht.
lenzbandmaximum gewonnen werden ko¨nnen. Die Lage des Leitungsbandminimums kann mit
diesem Verfahren nicht erfasst werden. Deshalb mu¨ssen zur Vervollsta¨ndigung der Bandan-
passung fu¨r die Bestimmung der Leitungsbanddiskontinuita¨t ∆ELB Literaturwerte der Ener-
gielu¨cken der kontaktierten Halbleitermaterialien herangezogen werden. Die Vorgehensweise ist
hierbei wie folgt: Vor der Kontaktbildung wird fu¨r die Substratoberﬂa¨che der Abstand ei-
nes Rumpfniveaus in Bezug auf das Valenzbandmaximum EV BB (Sub) bestimmt. Wa¨hrend der
schrittweisen Abscheidung des Schichtmaterials werden die Rumpfniveau- und Valenzbandemis-
sionen von Substrat und Schicht gemessen, bis die abgeschiedene Schicht eine Dicke erreicht hat,
die keine Elektronen mehr aus dem Substrat passieren la¨sst (≈ 3λe). Von einer abgeschiedenen
Schicht mit hinreichender Dicke wird ebenfalls der Abstand eines Rumpfniveaus in Bezug auf
das Valenzbandmaximum EV BB (Schicht) bestimmt. Anhand dieser Materialkonstanten und der
Diﬀerenz der Bindungsenergien der entsprechenden Rumpfniveaus von Substrat und Schicht
(∆EB) kann gema¨ß Gleichung 4.10 die Valenzbanddiskontinuita¨t ∆EV B berechnet werden. Fu¨r
die experimentell bestimmten Gro¨ßen muss ein Fehler von ±0.05 eV angenommen werden, sodass
sich fu¨r die Valenzbanddiskontinuita¨t ein Fehler von ±0.10 eV ergibt.
∆EV B = |EV BB (Sub)− EV BB (Schicht)| − |∆EB | (4.10)
Theoretischen Arbeiten zeigen, dass die typischen Volumeneigenschaften eines Halbleiters nach
der Abscheidung von etwa drei Monolagen erreicht werden [20]. Sinnvolle Aussagen zur Ban-
danpassung an Halbleiter-Grenzﬂa¨chen ko¨nnen jedoch nur dann erfolgen, wenn die Bindungs-
energieverschiebungen der Rumpfniveaus von Substrat und Schicht parallel erfolgen. Ein solcher
Verlauf tritt dann auf, wenn Ladungen an der Grenzﬂa¨che oder in der Schicht im Substrat eine
schichtdickenabha¨ngige Bandverbiegung erzeugen. In der abgeschiedenen Schicht bildet sich da-
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gegen aufgrund nur geringen Schichtdicke von wenigen Nanometern typischerweise keine Band-
verbiegung aus. Im Falle eines nicht parallelen Verlaufs der Bindungsenergieverschiebungen ist
die experimentelle Bestimmung der Bandanpassung mit Hilfe der Photoelektronenspektrosko-
pie nur bedingt mo¨glich. Dies ist z.B. dann der Fall, wenn bei der Abscheidung eine chemische
Grenzﬂa¨chenreaktionen auftritt.
4.4.2 Beugung niederenergetischer Elektronen - LEED
Ein Standardverfahren zur Charakterisierung langreichweitiger Ordnungen von einkristallinen
Oberﬂa¨chen ist die Beugung niederenergetischer Elektronen (“Low Energy Electron Diﬀration“ -
LEED). Die Entstehung von LEED-Bildern sowie deren quantitative und qualitative Auswertung
sind ausfu¨hrlich in der Literatur beschrieben [151, 152, 161, 162].
A) Das Messprinzip
Ein monochromatisierter Elektronenstrahl mit einem Durchmesser von ∼ 0.5mm und einer ki-
netischen Energie zwischen typischerweise 35 − 200 eV wird senkrecht auf eine einkristalline
Probe fokussiert. Die Probe beﬁndet sich dabei im Zentrum einer Anordnung konzentrischer
spha¨rischer Metallgitter (siehe Abbildung 4.11 (a)). Die Elektronen bewegen sich im Ultrahoch-
vakuum in dem feldfreien Raum zwischen dem innerem Gittern und der Probe auf diese zu
und werden an ihr gestreut. Die in alle Richtungen gebeugten Elektronen werden durch eine
Potentialdiﬀerenz zwischen zwei weiteren Gittern und dem Leuchtschirm auf diesen beschleu-
nigt. Diese beiden Gitter unterdru¨cken ebenfalls den unerwu¨nschten Hintergrund an inelastisch
gestreuten Elektronen. Die Beugung der Elektronen ﬁndet im Wesentlichen an der Oberﬂa¨che
der einkristallinen Probe statt, das Kristallvolumen spielt aufgrund der nur geringen mittleren
freien Wegla¨nge der Elektronen in dem verwendeten Energiebereich keine Rolle (siehe Abbil-
dung 4.9). Da fu¨r diesen Energiebereich die Wellenla¨nge der Elektronen λe 8 (fu¨r Eekin = 60 eV
gilt λe ≈ 1.6 A˚) in der Gro¨ßenordnung der atomaren Absta¨nde auf der Oberﬂa¨che liegt, entsteht
ein Beugungsmuster entsprechend der Struktur der Atome an der Oberﬂa¨che und bereits die in
erster Ordnung gebeugten Elektronen lassen sich in einem großen Winkel abbilden.
Abbildung 4.11: (a) Schematischer
Aufbau der LEED-Optik; (b) Ewald-
Konstruktion der Beugung an Ober-
ﬂa¨chen.
Die ra¨umliche Verteilung der an der periodischen Anordnung der Oberﬂa¨chenatome elastisch
gebeugten Elektronen ergibt sich aus den u¨ber die Bragg-Bedingung n · λ = 2d · sin θ gegebenen
Winkeln. In Abha¨ngigkeit von der Energie der Elektronen und dem Abstand der Atome auf der
Oberﬂa¨che bilden die gebeugten Elektronen Intensita¨tsmaxima in bestimmten Raumwinkeln.
Die geometrische Bedingung fu¨r die konstruktive Interferenz der gebeugten Elektronen ergibt
sich aus der Ewald-Konstruktion (siehe Abbildung 4.11 (b)). Die Intensita¨tsmaxima sind fu¨r die
8Die de Broglie-Gleichung λ = h
p
gibt den Zusammenhang zwischen der Wellenla¨nge von Materiewellen λ und





Raumwinkel zu erwarten, in denen der vom Mittelpunkt der Ewald-Kugel ausgehende Vektor
der elastisch gebeugten Elektronen einen Schnittpunkt der Gittersta¨be des reziproken Gitters
der Oberﬂa¨che mit der Oberﬂa¨che der Ewald-Kugel triﬀt.
B) Die Nomenklatur von U¨berstrukturen
Die vom Volumen vorgegebene dreidimensionale periodische Struktur wird an der Oberﬂa¨che
eines Kristalls unterbrochen und bei Halbleitern oder anderen kovalent gebundenen Materialien
liegen dort nicht abgesa¨ttigte Bindungen vor. Aufgrund des Bestrebens zur Reduktion der frei-
en Energie kommt es in der Regel zu einer Umordnung von Atomen an der Oberﬂa¨che, wobei
die Minimierung der freien Bindungen allein durch die Umordnung von Atomen an der Ober-
ﬂa¨che oder u¨ber die Adsorption verschiedenster Elemente auf der Oberﬂa¨che erfolgen kann. Die
Bereiche der Umordnungen oder der Adsorption besitzen eine im Vergleich zum Volumen des
Materials andere Zusammensetzung und Struktur sowie teilweise auch unterschiedliche elektro-
nische Eigenschaften (siehe Kapitel 2.2). Die Umordnungen betreﬀen meist nur die ersten ein
bis zwei Atomlagen und werden als U¨berstrukturen oder Rekonstruktionen bezeichnet. Diese
sind in Abha¨ngigkeit von der Temperatur und der Konzentration an Adsorbatatomen in einem
bestimmten Bereich stabil.
In der Literatur existieren verschiedene Methoden zur Beschreibung des zweidimensionalen
Gitters von U¨berstrukturen [137], die dessen Periodizita¨t in Bezug auf die der darunter liegenden
Netzebenen des Substrates erfassen. Die am weitest verbreitete und in dieser Arbeit angewendete
Nomenklatur von U¨berstrukturen folgt dem von Wood 1964 entwickelten System [163]. Diese be-
schreibt sowohl das Verha¨ltnis der Basisvektoren der idealen nicht rekonstruierten Oberﬂa¨che (a
und b) zu denen der U¨berstruktur (as und bs) als auch einen Winkel, in dem die Oberﬂa¨chenein-
heitzelle zu den Basisvektoren des Substrates angeordnet ist. Liegt ein Adsorbat A auf einer z.B.
Si(hkl)-Oberﬂa¨che vor, das eine U¨berstruktur mit den Basisvektoren |as| = m|a| und |bs| = n|b|
unter einem Winkel φ induziert, wird diese mit Si(hkl)m × n − Rφ◦ − A bezeichnet. Fu¨r den
Fall einer zentrierten Oberﬂa¨cheneinheitzelle ist die Notation c(m×n). Die beispielsweise durch
die Adsorption von 1/3 einer Monolage an Gallium auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che induzierte
Rekonstruktion wird als Si(111)
√
3×√3−R 30◦ −Ga bezeichnet (siehe Abbildung 5.2 (a) auf
Seite 62).
4.4.3 Rastertunnelmikroskopie - STM
Die Rastertunnelmikroskopie (“Scanning Tunneling Microscopy“ - STM) ist Anfang der 80er
Jahre von Binnig, Rohrer et al. entwickelt worden [164–166] und hat seitdem eine enorme
Verbreitung in der Oberﬂa¨chenforschung erfahren. Diese Methode bietet die Mo¨glichkeit der
Charakterisierung von Oberﬂa¨chen leitfa¨higer Festko¨rper auf atomarer Ebene. Die spa¨tere Ent-
wicklung der Rasterkraftmikroskopie (“Atomic Force Microscopy“ - AFM) hat dieses Analyse-
verfahren auf die nichtleitenden Oberﬂa¨chen erweitert [167]. Eine U¨bersicht u¨ber die Grund-
lagen zur diesen Analyseverfahren und zu deren Anwendungen ﬁndet sich in einer Reihe von
Lehrbu¨chern [168, 169].
A) Das Messprinzip
Ein Rastertunnelmikroskop besteht aus einer metallischen Tunnelspitze, die mit Hilfe einer
Piezo-Steuerung u¨ber die Probenoberﬂa¨che bewegt werden kann (“Rastern“). Zwischen der Spit-
ze und der Probe wird eine Spannung (10mV bis zu einigen Volt) angelegt und die Spitze wird
u¨ber die Piezo-Steuerung an die zu untersuchende Oberﬂa¨che angena¨hert, bis ein Tunnelstrom
einsetzt (siehe Abbildung 4.12 (a)). Der Abstand zwischen Probe und Spitze betra¨gt dann we-
niger als 1 nm. Das Messprinzip der Rastertunnelmikroskopie beruht demnach auf dem quan-
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Abbildung 4.12: (a) Schematischer Aufbau eines Rastertunnelmikroskops. Die Spitze wird an die zu
untersuchende Oberﬂa¨che angena¨hert, bis ein Tunnelstrom einsetzt; (b) Aufgrund der zwischen Probe
und Spitze angelegten Spannung ist die Lage der beiden Ferminiveaus gegeneinander verschoben und die
Elektronen tunneln je nach angelegtem Potential von der Probe in die Spitze oder umgekehrt.
tenmechanischen Tunneleﬀekt. Aufgrund ihrer Welleneigenschaften sind Elektronen dazu in der
Lage, eine Energiebarriere zu u¨berwinden, indem sie diese durchtunneln. In der Quantenmecha-
nik ist die Aufenthaltswahrscheinlichkeit eines Teilchens an einem bestimmten Ort proportional
zum Quadrat seiner Wellenfunktion. Innerhalb einer Energiebarriere fa¨llt die Wellenfunktion
exponentiell ab. Bei einer sehr du¨nnen Barriere besteht die Mo¨glichkeit, dass die Wellenfunk-
tionen eines Elektrons innerhalb der Barriere nicht vollsta¨ndig abklingt. Das Elektron hat dann
auf beiden Seiten der Barriere eine bestimmte Aufenthaltswahrscheinlichkeit. U¨bertragen auf
die Rastertunnelmikroskopie bedeutet dies, dass zwischen einer metallischen Spitze und einer
ausreichend leitfa¨higen Probe ein Strom (0.1− 10 nA) ﬂießt, wenn der Abstand zwischen diesen
∼ 1 nm betra¨gt. Aufgrund der zwischen Probe und Spitze angelegten Spannung ist die Lage der
beiden Ferminiveaus gegeneinander verschoben (siehe Abbildung 4.12 (b)). Die Elektronen tun-
neln je nach Vorzeichen der angelegten Spannung dann entweder aus den besetzten Zusta¨nden
der Spitze in die unbesetzten Zusta¨nde der Probe oder umgekehrt aus den besetzten Zusta¨nden
der Probe in die unbesetzten Zusta¨nde der Spitze. Wa¨hrend der Messung wird die Spitze zeilen-
weise u¨ber die Probe bewegt und der Tunnelstrom, also der Abstand zwischen Probe und Spitze,
aufgezeichnet. Dieser Tunnelstrom ha¨ngt exponentiell vom Abstand zwischen Spitze und Probe
ab (siehe Gleichung 4.11) und kann auf zwei unterschiedliche Weisen (siehe unten) zur Abbildung
der Probenoberﬂa¨che verwendet werden. Fu¨r eine Abstandsa¨nderung von nur ∆z = 1 A˚ a¨ndert
sich der Tunnelstrom typischer Weise um einen Faktor von 10. Diese Sensibilita¨t ermo¨glicht die





U · exp(−κ · z) (4.11)
I: Tunnelstrom. U : Angelegte Spannung.
Φeff : Eﬀektive Austrittsarbeit: = 1/2(ΦS + ΦP ). z: Tunnelabstand.
κ: Inverse Abklingla¨nge: = 2
√
2mΦeff/h¯2 ΦS,P : Austrittsarbeit von Spitze bzw. Probe
Im “Constant-Current“-Modus wird der Tunnelstrom beim Rastern u¨ber die elektronische
Ru¨ckkopplung konstant gehalten. Der Tunnelabstand variiert und wird mit der Topographie
der Probe gleichgesetzt. Tatsa¨chlich wird jedoch die Zustandsdichteverteilung der Elektronen
nahe dem Ferminiveau abgebildet. Vor allem bei Halbleiter-Oberﬂa¨chen ko¨nnen in Abha¨ngig-
keit des Probenpotentials (tunneln in die oder aus den besetzen Zusta¨nden der Probe) sehr
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unterschiedliche Bilder entstehen. Im “Constant Height“-Modus wird der Tunnelabstand beim
Rastern u¨ber die Oberﬂa¨che konstant gehalten und der Tunnelstrom gemessen. Dieser Modus
erlaubt ein schnelleres Rastern auf sehr ebenen Oberﬂa¨chen. Die heute verwendeten Rastertun-
nelmikroskope werden in der Regel in einem kombinierten Modus betrieben. Dieser wird je nach
Beschaﬀenheit der Oberﬂa¨che und den dafu¨r notwendigen Tunnelbedingungen angepasst, um
eine stabile Abbildung der Oberﬂa¨che zu gewa¨hrleisten.
Die Auﬂo¨sung der Rastertunnelmikroskopie ist nur durch die Genauigkeit der Piezo-Steuerung,
der Tunnelstromversta¨rkung und vor allem durch die Schwingungsda¨mpfung begrenzt. Die Pro-
blembereiche dieses Verfahrens sind die Spitzenherstellung und der thermische Drift. Mechani-







5 Schrittweise Abscheidung von Gallium und Selen
5.1 Si(111)−Ga-Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen
Die Abscheidung von Gallium auf die Silizium (111)-Oberﬂa¨che bei erho¨hter Substrattempe-
ratur erzeugt je nach Menge des angeboten Galliums eine Vielzahl unterschiedlicher, teilweise
a¨ußerst komplexer Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen. Die bisher bekannten U¨berstrukturen wurden
von Lifshitz et al. [137] zusammengefasst und sind in Abbildung 5.1 fu¨r eine Substrattemperatur
von 550◦C in Abha¨ngigkeit von der Bedeckung schematisch dargestellt. Die Abscheidung von
Gallium bis zu einer Bedeckung von 1/3 einer Monolage 1 fu¨hrt zu einer
√
3×√3−R 30◦ −Ga
Rekonstruktion 2 der Oberﬂa¨che. Auf dieser Oberﬂa¨che sitzen die Gallium-Atome auf den
kristallographischen T4-Pla¨tzen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und jedes Gallium-Atom sa¨ttigt
die freien Bindungen dreier Silizium-Oberﬂa¨chen-Atome ab. Die schematische Struktur der
Si(111)
√
3×√3−Ga-Oberﬂa¨che ist in Abbildung 5.2 (a) dargestellt.
Abbildung 5.1: Schematische Darstellung der bei
einer Substrattemperatur von 550◦C durch Gal-
lium induzierten Rekonstruktionen der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che in Abha¨ngigkeit von der Bede-
ckung [137].
Erho¨ht man die Konzentration von Gallium auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che (> 1/3ML),
werden in der ersten Lage der Silizium-Oberﬂa¨che die Silizium-Atome zunehmend durch Gal-
lium-Atome ersetzt und u¨berschu¨ssige Silizium-Atome diﬀundieren zu den Stufen. Innerhalb
der obersten Lage der Silizium-Oberﬂa¨chen-Atome bindet dann jedes Gallium-Atom an drei
Silizium-Atome. Diese Lage von Gallium-Atomen relaxiert nach innen, sodass na¨herungsweise
eine sp2-Konﬁguration der Gallium-Bindungsorbitale erreicht wird. Der Platz, den die Gallium-
Atome hierbei einnehmen, ist gro¨ßer als der Platz, den das Silizium-Gitter ihnen zur Verfu¨gung
stellen kann. Somit fu¨hrt diese Atom-Anordnung zu Spannungen in der Oberﬂa¨che. Diese Span-
nungen werden dadurch angebaut, dass sich auf der Oberﬂa¨che dreieckige planare Si-Ga-Inseln
mit einer Seitenla¨nge von maximal ∼ 24 A˚ bilden, deren Anzahl mit steigender Konzentration
an Gallium zunimmt [170, 171]. Diese Struktur der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che wird als 6.3 × 6.3
Rekonstruktion bezeichnet (24 A˚ : 3.84 A˚ ∼= 6.3) und wurde urspru¨nglich mittels Beugung hoch-
energetischer Elektronen (reﬂection high-energy electron diﬀraction - RHEED) identiﬁziert [172].
Die planaren Si-Ga-Inseln werden durch quasi-periodische Versetzungen in Form verschiedener
1Eine Monolage (ML) wird deﬁniert als die Bedeckung, bei der ein Gallium-Atom pro Silizium-Oberﬂa¨chen-Atom
vorliegt. Dies entspricht 7.83× 1014Atome/cm2.
2Auf die Angabe des Winkels relativ zum Substrat wird fu¨r diese Rekonstruktion im Folgenden verzichtet.
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Abbildung 5.2: Schematische Darstellung der Struktur der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che fu¨r verschiedene
Bedeckungen an Gallium: (a)
√
3 × √3 Rekonstruktion fu¨r die Bedeckung von 1/3ML [173]. (b) Die
charakteristische Struktur planarer dreieckiger Si-Ga-Inseln der 6.3 × 6.3 Rekonstruktion, wie sie fu¨r
Bedeckung bis ∼ 0.7ML beobachtet werden [171]. Die Inseln sind durch Reihen von Si-Si-Bindungen
voneinander getrennt. (c) Die zueinander versetzten Doma¨nen von Si-Ga-Inseln in unterschiedlicher Posi-
tion zur Volumen-Kristallstruktur der 6.3
√
3× 6.3√3 Rekonstruktion, wie sie fu¨r Bedeckung von ∼ 1ML
auftreten [174].
Doma¨nen voneinander getrennt. Der durchschnittliche Abstand zwischen den Atomen inner-
halb einer Doma¨ne betra¨gt ∼ 4.1 A˚ und zwischen den Doma¨nen bilden sich Streifen von Si-
Si-Bindungen aus [171]. Die schematische Struktur dieser Oberﬂa¨che ist in Abbildung 5.2 (b)
dargestellt.
Nach Otsuka et al. [172] entspricht die 6.3×6.3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
einer Bedeckung von ∼ 0.7ML. Fu¨r eine Bedeckung von ∼ 0.8ML wird von der Ausbil-
dung einer 11 × 11 Rekonstruktion (hier nicht schematisch dargestellt) berichtet, die in eine
6.3
√
3 × 6.3√3 − R 30◦ Rekonstruktion (siehe Fußnote 2 auf vorheriger Seite) u¨bergeht, wenn
die Bedeckung an Gallium ungefa¨hr ∼ 1ML erreicht [137, 172]. Der U¨bergang zwischen den
Rekonstruktionen 6.3 × 6.3 → 11 × 11 → 6.3√3 × 6.3√3 wird jedoch ausschließlich fu¨r Sub-
strattemperaturen von 550◦C beobachtet. Die schematische Struktur der 6.3
√
3× 6.3√3 Rekon-
struktion ist in Abbildung 5.2 (c) dargestellt. Mit dem U¨bergang zu dieser Rekonstruktion stellt
sich eine andere Orientierung und Gro¨ße der Si-Ga-Inseln auf der Oberﬂa¨che ein. Dreieckige
isolierte Doma¨nen mit gefalteter Struktur (“faulted stacking“ 3) und gleicher Ausrichtung sind
quasi-periodisch in kleineren Bereichen mit nicht gefalteter Struktur (“unfaulted stacking“ 4)
eingebettet [174]. Die Ausrichtung dieser Doma¨nenstruktur ist um 30◦ gegenu¨ber der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che gedreht. Der durchschnittliche Abstand zwischen den Atomen innerhalb einer
3Hier sitzen die Atome der Si-Ga-Inseln auf Pla¨tzen, die zu den regula¨ren Pla¨tzen der Volumen-Kristallstruktur
versetzt sind.
4Hier sitzen die Atome der Si-Ga-Inseln auf den regula¨ren Pla¨tzen der Volumen-Kristallstruktur.
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Doma¨ne betra¨gt auch hier ∼ 4.1 A˚. Der mittlere Abstand zwischen zwei benachbarten dreiecki-
gen Doma¨nen ist ∼ 43 A˚. Dies entspricht ungefa¨hr 11.3 ∼= 6.3
√
3 mal der Gitterkonstante der
Silizium (111)-Oberﬂa¨che (3.84 A˚). Die 6.3
√
3× 6.3√3 unterscheidet sich also von der 6.3× 6.3
Rekonstruktion weitestgehend durch eine andere Orientierung und die Gro¨ße der sich bildenden
Doma¨nen. Die genau Position der im Vergleich zu der 6.3 × 6.3 Rekonstruktion zusa¨tzlich vor-
handenen Gallium-Atome ist bisher jedoch nicht aufgekla¨rt. Diese wird mit einer Vera¨nderung
der Anordnung der Atome unterhalb der Si-Ga-Inseln und nicht mit einer Modiﬁkation dieser
obersten Lage in Verbindung gebracht, da mit der Rastertunnelmikroskopie (STM) keine struk-
turellen A¨nderungen innerhalb der Doma¨nen der Si-Ga-Inseln beobachtet werden [174, 175].
5.2 Pra¨paration der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che
5.2.1 LEED-Untersuchungen
In Abbildung 5.3 sind die nach der Abscheidung von Gallium auf eine n-Si(111)7×7 rekonstruier-
te Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von 550◦C aufgezeichneten LEED-Bilder dargestellt.
Abbildung 5.3 (a) zeigt die Ausgangssituation fu¨r das Experiment, die 7× 7 rekonstruierte Sili-
zium (111)-Oberﬂa¨che. Die Abscheidung von Gallium erfolgt fu¨r unterschiedliche Zeiten, begin-
nend mit 10min und im Folgenden fu¨r 15min, 20min und 40min (siehe Abbildung 5.3 (b)-(e))
mit einer Rate von 1 A˚/min. Die Identiﬁkation der abgebildeten Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen
erfolgt mit Hilfe einer Linienproﬁlanalyse.
Abbildung 5.3: LEED Bilder, aufgenommen nach der Abscheidung von Gallium auf eine n-Si(111)7×7
rekonstruierte Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von 550◦C fu¨r eine Zeit von (a) 0min, (b) 10min,
(c) 15min, (d) 20min und (e) 40min. Fu¨r die Zuordnung der entsprechenden Rekonstruktionen siehe
Text. Eine schematische Darstellung der 6.3
√
3 × 6.3√3 Rekonstruktion nach Lifshitz et al. [137] ist in
(f) dargestellt. Die in den LEED-Bildern (d) und (e) erkennbaren Reﬂexe sind hier hervorgehoben.
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Aus der Linienproﬁlanalyse der LEED-Bilder nach einer Abscheidezeit von 10min bzw. 15min
Gallium (siehe Abbildung 5.3 (b) und (c)) hat sich keine Periodizita¨t ergeben, die eindeutig ei-
ner der fu¨r die Silizium (111)-Oberﬂa¨che bekannten Rekonstruktion zugeordnet werden kann.
Daher wird angenommen, dass die aufgezeichneten LEED-Bilder einer U¨berlagerung verschie-
dener Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen entsprechen (6.3× 6.3 + 11× 11), die bei einer Bedeckung
der Oberﬂa¨che unterhalb einer Monolage Gallium auftreten ko¨nnen. Nach einer Abscheidezeit
von 20min an Gallium (siehe Abbildung 5.3 (d)) sind in dem aufgezeichneten LEED-Bild einige
Reﬂexe zu erkennen, die charakteristisch fu¨r die 6.3
√
3×6.3√3 Rekonstruktion der mit Gallium
bedeckten Silizium (111)-Oberﬂa¨che sind. Das abgebildete LEED-Bild ist fu¨r diese Bedeckung
jedoch noch nicht besonders scharf ausgebildet. Eine weitere Erho¨hung der Konzentration an
Gallium auf der Silizium-Oberﬂa¨che fu¨hrt zu deutlich scha¨rferen Reﬂexen. Nach einer Abschei-
dezeit von 40min (siehe Abbildung 5.3 (e)) kann eindeutig die 6.3
√
3 × 6.3√3 Rekonstruktion
der Oberﬂa¨che identiﬁziert werden.
5.2.2 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
In Abbildung 5.4 sind die zu den zuvor gezeigten LEED-Bildern geho¨rigen Photoelektronen-
Spektren des (a) Si 2p- und (b) Ga 3d-Rumpfniveaus dargestellt. Die Anregung der Photoelekt-
ronen-Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 140 eV. Die Form und
die Bindungsenergie des Spektrums der Si(111)7× 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che stehen in U¨ber-
einstimmung mit zuvor vero¨ﬀentlichen Daten [7, 94, 100, 101, 176] (siehe Abbildung 2.5). Die
Bindungsenergie der Volumenkomponente des Si 2p3/2-Rumpfniveaus betra¨gt EB = 99.53 eV.
Dies entspricht einer Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che von EF −EV B = 0.68 eV.
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5.2 Pra¨paration der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che
Mit der Abscheidung von Gallium auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che verschwindet die cha-
rakteristische Form der 7 × 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che und das Si 2p-Rumpfniveau nimmt
eine Struktur an, die der Emissionen von zwei verschiedenen Komponenten entspricht (siehe
Abbildung 5.4 (a)). Die dominierende Komponente wird den Emission der Volumen-Atome
des Silizium-Substrates zugeordnet, wohingegen die um 0.33 eV verschobene niederenergeti-
sche Komponente mit geringerer Intensita¨t auf die Emission der Silizium-Atome der Si-Ga-
Oberﬂa¨chenphase zuru¨ckzufu¨hren ist. Die Form der Si 2p-Rumpfniveau-Emission ist fu¨r alle
Bedeckungen nahezu identisch. Die Verschiebungen auf der Bindungsenergieskala sind parallel
zu den Verschiebungen der Ga 3d-Rumpfniveau-Emission und auf unterschiedliche Bandver-
biegungen an der Oberﬂa¨che des Silizium-Substrates zuru¨ckzufu¨hren. Nach der Abscheidung
von Gallium fu¨r 40min ergibt sich die Bindungsenergie der Silizium Volumen-Komponente zu
EB(Si 2p3/2) = 99.34 eV. Dies entspricht einer Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che
von EF − EV B = 0.49 eV und steht in guter U¨bereinstimmung zu Resultaten von Althainz et
al. [177, 178].
Die nach einer Abscheidezeit von 10min und 15min aufgezeichneten Ga 3d-Rumpfniveau-
Emissionen zeigen eine Struktur, die ausschließlich auf die Emission einer einzelnen Kompo-
nente zuru¨ckzufu¨hren ist (siehe Abbildung 5.4 (b)), wie es fu¨r die Si(111)6.3 × 6.3 − Ga Re-
konstruktion zu erwarten ist. Bei einer weiteren Erho¨hung der Konzentration an Gallium auf
der Oberﬂa¨che ist eine zweite, um 0.46 eV verschobene, niederenergetische Komponente in der
Ga 3d-Emission zu erkennen. Die Bindungsenergie der dominierenden Komponente nach einer
Abscheidezeit von 40min betra¨gt EB(Ga 3d5/2) = 19.06 eV und die der niederenergetischen
Komponente EB(Ga 3d5/2) = 18.60 eV. Dies entspricht ungefa¨hr der Bindungsenergie von me-
tallischem Gallium.
5.2.3 Diskussion
Nach den Ergebnissen der LEED-Untersuchungen und dem von Lifshitz et al. [137] entwickelten
Oberﬂa¨chen-Phasen-Diagramm (siehe Abbildung 5.1), wird die Bedeckung von einer Monolage
Gallium auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che nach einer Abscheidezeit von 40min Gallium erreicht.
Da die Abscheiderate ∼ 1A˚/min betra¨gt, entspricht die nominelle Bedeckung der Oberﬂa¨che
nach 40min Abscheidung von Gallium mehreren Monolagen. Aus diesem Grund muss angenom-
men werden, dass der Haftkoeﬃzient fu¨r Gallium auf der Oberﬂa¨che deutlich kleiner als eins ist,
da keine eindeutigen Anzeichen fu¨r die Bildung von Gallium-Inseln vorliegen. Ein geringer Haft-
koeﬃzient wird ebenfalls durch die Beobachtungen der Desorption von Gallium von der Silizium
(111)-Oberﬂa¨che bei hohen Substrat-Temperaturen (Otsuka et al. [172]) besta¨tigt. Im Falle eines
konstanten Haftkoeﬃzienten wa¨re eine Bedeckung von 1/3 einer Monolage (
√
3×√3 Rekonstruk-
tion) nach einer Abscheidezeit von 10− 15min zu erwarten. Dies ist jedoch nicht zu beobachten
und die aufgezeichneten LEED-Bilder zeigen eine Struktur, die gema¨ß dem Oberﬂa¨chen-Phasen-
Diagramm eher auf eine Bedeckung von gro¨ßer einer halben Monolage Gallium hinweist. Aus
dem bina¨ren Si-Ga-Phasendiagramm ist weder eine Silizid-Bildung noch eine Lo¨slichkeit von
Gallium in Silizium zu entnehmen [143]. Aus diesem Grund kann angenommen werden, dass
der Haftkoeﬃzient mit zunehmender Bedeckung der Silizium-Oberﬂa¨che in Folge der Passivie-
rung der Oberﬂa¨che mit Gallium abnimmt, da sich die Anzahl der mo¨glichen Adsorptionspla¨tze
fu¨r das Gallium auf der Oberﬂa¨che mit der Bildung der unterschiedlichen Rekonstruktionen
zunehmend verringert.
Die Bindungsenergie der in der Ga 3d-Emission nach einer Abscheidezeit von 40min beobach-
teten niederenergetischen Komponente la¨sst die Vermutung zu, dass sich metallisches Gallium
auf der Oberﬂa¨che bildet. Die Existenz von metallischem Gallium auf der Oberﬂa¨che sollte
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jedoch im Valenzband zum Auftreten einer metallischen Fermikante fu¨hren, was jedoch nicht
beobachtet wird (Spektrum hier nicht dargestellt). Beim Wachstum von Gallium-Inseln wa¨re
mit zunehmender Abscheidung eine signiﬁkante Zunahme der Intensita¨t der niederenergetischen
Komponente in der Gallium-Emission zu erwarten. Dies ist ebenfalls nicht zu beobachten. Daher
kann die Existenz von Gallium-Inseln auf der Oberﬂa¨che mir großer Sicherheit ausgeschlossen
werden.
Chen et al. haben fu¨r das Auftreten der 6.3
√
3× 6.3√3 Rekonstruktion die Existenz von Re-
konstruktionen unterhalb der Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase vorgeschlagen [175]. Die Beobachtung von
metallartigen Ga-Ga-Bindungen ko¨nnte demnach dadurch erkla¨rt werden, dass Silizium-Atome
teilweise aus der zweidimensionalen Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase herausgelo¨st und von Gallium-
Atomen ersetzt werden. Dieser Prozess mu¨sste mit der Bildung von Zwischengitter-Fehlstellen
verbunden sein, um die Elektronenkonﬁgurationsregel fu¨r die Oberﬂa¨che zu erfu¨llen [102]. Die-
ser Erkla¨rungsansatz ist jedoch fragwu¨rdig, da in der Si 2p-Rumpfniveau-Emission nach einer
Abscheidung von 40min Gallium keine signiﬁkante A¨nderung zu beobachten ist, die mit der
Entstehung der zweiten Komponente in der Ga 3d-Emissionslinie zu korrelieren ist. Daher ist
die wahrscheinlichste Erkla¨rung fu¨r die zusa¨tzliche Komponente in der Ga 3d-Emissionslinie die
Anwesenheit von u¨berschu¨ssigem Gallium auf der Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase.
Abschließend muss festgestellt werden, dass die atomare Anordnung der Gallium-Atome fu¨r die
6.3
√
3× 6.3√3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che nicht vollsta¨ndig beurteilt werden
kann und es somit nicht mo¨glich ist, auf die genaue Anzahl der Gallium-Atome auf der Oberﬂa¨che
zu schließen. Daher ist schwer zu erkennen, wann auf der Oberﬂa¨che eine Monolage Gallium
(7.83×1014 Atomen/cm2) vorhanden sind. Aufgrund der Ergebnisse ist jedoch zu vermuten, dass
mehr Gallium-Atome in die Oberﬂa¨che eingebaut werden, als zur Vollendung einer Monolage
notwendig sind.
5.3 Selenisierung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che
5.3.1 LEED-Untersuchungen
In Abbildung 5.5 sind die nach der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3× 6.3√3−Ga-Oberﬂa¨che bei
einer Substrattemperatur von ≈ 550◦C aufgenommen LEED-Bilder dargestellt. Die Selenisie-
rung erfolgt fu¨r unterschiedliche Zeiten von (a) 5min, (b) 10min und (c) 20min mit einer Rate
von 2 − 3 A˚/min und die Identiﬁkation der abgebildeten Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen erfolgt
mit Hilfe einer Linienproﬁlanalyse.
Mit der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3 × 6.3√3 − Ga-Oberﬂa¨che verschwinden die charak-
teristischen Beugungsmaxima, wie sie fu¨r die mit Gallium bedeckte Silizium (111)-Oberﬂa¨che
beobachtet werden (siehe Abbildung 5.5). Nach der Selenisierung fu¨r 5min zeigt die Oberﬂa¨che
bereits eine dreiza¨hlige Symmetrie und es wird eine 1× 1 Rekonstruktion der Oberﬂa¨che beob-
achtet (siehe Abbildung 5.5 (a)). Dieses Beugungsbild ist charakteristisch fu¨r die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che und verdeutlicht die epitaktische Ankoppelung der GaSe-“Halblage“ an die Silizium
(111)-Oberﬂa¨che. Erho¨ht man die Zeit der Selenisierung auf 10min ist keine Vera¨nderung in
dem aufgezeichneten LEED-Bild zu beobachten und die 1 × 1 Rekonstruktion der Oberﬂa¨che
bleibt vollsta¨ndig erhalten (siehe Abbildung 5.5 (b)). Nach einer Selenisierung von 20min tre-
ten zusa¨tzliche Beugungsreﬂexe auf, die jedoch eine sehr geringe Intensita¨t besitzen und daher
durch Kreise hervorgehoben sind (siehe Abbildung 5.5 (c)). Diese Beugungsmaxima ko¨nnen ei-
ner
√
3 × √3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che zugeordnet werden, die neben der
dreiza¨hligen 1 × 1 Rekonstruktion zusa¨tzlich auf der Oberﬂa¨che vorliegt. Die Existenz einer
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Abbildung 5.5: LEED Bilder, aufgenommen nach der Selenisierung einer Si(111)6.3
√
3 × 6.3√3 −
Ga-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von ≈ 550◦C fu¨r eine Zeit von (a) 5min, (b) 10min und
(c) 20min.
√
3 × √3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist fu¨r eine Bedeckung der Oberﬂa¨che
mit 1/3 einer Monolage an Gallium bekannt [137]. Demzufolge ist davon auszugehen, dass nach
einer Selenisierung von 20min wieder Bereiche auf der Oberﬂa¨che vorhanden sind, die nur noch
mit Gallium bedeckt sind.
5.3.2 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
In Abbildung 5.6 sind die zu den zuvor gezeigten LEED-Bildern geho¨rigen, nach der Seleni-
sierung aufgezeichneten Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Ga 3d-
Rumpfniveaus dargestellt. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer
Energie von hν = 140 eV.
Mit der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3× 6.3√3−Ga-Oberﬂa¨che a¨ndert sich sowohl die Form
als auch die Position der Si 2p-Emissionslinie. Nach der Selenisierung fu¨r 5min wird eine sehr
scharf ausgebildete Linie mit einer Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 99.44 eV beobachtet. Die
Form der Linie kann ausschließlich auf die Emission einer einzelnen Komponente zuru¨ckgefu¨hrt
werden. Eine zusa¨tzliche Emission der mit GaSe terminierten Silizium-Oberﬂa¨chen-Atome ist
nicht zu erkennen. Die nach der Selenisierung fu¨r 5min aufgezeichnete Se 3d-Emissionslinie mit
einer Bindungsenergie von EB(Se 3d5/2) = 54.61 eV ist ebenfalls ausschließlich auf eine einzel-
ne Komponente, den Selen-Atomen innerhalb der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren. Im
Gegensatz dazu zeigt die Ga 3d-Rumpfniveau-Emission nach der Selenisierung fu¨r 5min zwei
deutlich voneinander getrennte Komponenten. Die intensivere Emission mit einer Bindungs-
energie von EB(Ga 3d5/2) = 19.79 eV ist den Emissionen von Gallium-Atomen innerhalb der
Si(111)1× 1:GaSe-Oberﬂa¨che zuzuordnen. Die von der Intensita¨t her schwa¨chere um ∼ 1.00 eV
zu kleineren Energien verschobene zweite Komponente, ist aufgrund der Bindungsenergie von
EB(Ga 3d5/2) = 18.8 eV auf u¨berschu¨ssiges metallisches Gallium auf der Oberﬂa¨che zuru¨ck-
zufu¨hren.
Mit der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3× 6.3√3−Ga-Oberﬂa¨che fu¨r 10min verschieben sich
die Emissionen des Si 2p-, Se 3d- und Ga 3d-Rumpfniveaus in Folge einer Reduzierung der
Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che des Substrates parallel zu ho¨heren Bindungsenergien und
betragen EB(Si 2p3/2) = 99.78 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.89 eV und EB(Ga 3d5/2) = 20.12 eV.
In der Si 2p-Rumpfniveau-Emission entsteht eine zweite Komponente, die um ∼ 0.39 eV zu
kleineren Energien verschoben ist, aber nur eine geringe Intensita¨t besitzt und daher nicht sehr
deutlich zu erkennen ist. Die Intensita¨t dieser zweiten Komponente nimmt mit zunehmender
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Abbildung 5.6: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Ga 3d-Rumpfniveaus nach
der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3 × 6.3√3 − Ga-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von 550◦C
fu¨r eine Zeit von 0min, 5min, 10min und 20min. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-
Strahlung einer Energie von hν = 140 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf die gleiche Ho¨he nor-
miert. Die gestrichelten Linien entsprechen den aus den Anpassungen bestimmten Komponenten.
Selenisierung (20min) zu und das Spektrum des Si 2p-Rumpfniveaus nimmt eine Form an, die
von der zuvor diskutierten Abscheidung von Gallium auf die Si(111)7×7-Oberﬂa¨che her bekannt
ist (siehe Abbildung 5.4). Dies ist ein weiteres Indiz dafu¨r, dass mit zunehmender Selenisierung
ein Teil der Oberﬂa¨che nicht mehr mit GaSe terminiert ist und ebenfalls Si-Ga-Bindungen auf der
Oberﬂa¨che vorliegen. Parallel zur Si 2p-Emission ist mit zunehmender Selenisierung (10min bzw.
20min) auch in der Ga 3d-Rumpfniveau-Emissionen eine zuvor nicht vorhandene, um ∼ 0.26 eV
zu kleineren Energien verschobene Komponente zu identiﬁzieren, deren Intensita¨t vom zweiten
zum dritten Selenisierungsschritt zunimmt. Die in der Ga 3d-Emissionslinie zuvor beobachtete
metallische Komponente ist jedoch jetzt nicht mehr vorhanden. Die Se 3d-Emissionen zeigen
mit zunehmender Zeit der Selenisierung keine weiteren Komponenten. Alle drei aufgezeichneten
Emissionen der Si 2p-, Se 3d- und Ga 3d-Rumpfniveaus verschieben sich mit der Selenisierung
fu¨r 20min um∼ 0.15 eV wieder zu niedrigeren Energien. Dies entspricht einer erneuten Zunahme
der Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che des Silizium-Substrates.
5.3.3 Diskussion
Mit der Abscheidung von Selen auf die metallische Si(111)6.3
√
3 × 6.3√3 −Ga-Oberﬂa¨che ﬁn-
det ein Reaktion und eine Umordnung der Gallium- und Silizium-Atome an der Oberﬂa¨che
statt. Die dreiza¨hlige Symmetrie des LEED-Bildes und die Photoelektronenspektren zeigen,
dass sich bereits nach einer Selenisierung von 5min eine vollsta¨ndig mit GaSe terminierte
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gebildet hat. Die Si 2p-Emissionslinie besteht aus einer einzelnen Kom-
ponente und es sind innerhalb der experimentellen Auﬂo¨sung keine Anzeichen fu¨r einen SCLS
(“surface core level shift“), eine chemisch verschobene Oberﬂa¨chen-Komponente zu erkennen.
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In diesem Punkt unterscheidet sich die GaSe van der Waals-Terminierung deutlich von anderen
Terminierungen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che, beispielsweise durch Wasserstoﬀ [6] oder Ar-
sen [7, 8], bei der ein SCLS in der Si 2p-Rumpfniveau-Emission vorhanden ist. Die in der Ga 3d-
Emissionslinie beobachtete metallische Gallium-Komponente beﬁndet sich sehr wahrscheinlich
oben auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che, da weder in der Si 2p- noch in der Ga 3d-Emissionslinie
Anzeichen fu¨r Si-Ga-Bildungen zu erkennen sind. Die Anwesenheit von u¨berschu¨ssigem metal-
lischen Gallium besta¨tigt die zuvor gefu¨hrte Diskussion, dass die Anzahl der Gallium-Atome in
der Si(111)6.3
√
3× 6.3√3−Ga-Oberﬂa¨che gro¨ßer sein muss, als fu¨r die Bildung einer Monolage
notwendig ist.
Mit zunehmender Selenisierung (zwischen 5min und 10min) reagiert das u¨berschu¨ssige vor-
handene Gallium zu GaSe und dampft von der Si(111):GaSe Oberﬂa¨che ab, da bei Temperaturen
oberhalb 525◦C kein weiteres GaSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che stabil ist [79]. U¨berraschen-
der Weise wird aber mit der weiteren Selenisierung (zwischen 10min und 20min) auch ein Teil
der Gallium-Atome aus der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che herausgelo¨st und die Terminierung der
Silizium-Oberﬂa¨che wird wieder aufgehoben. Dies geht sowohl aus dem LEED-Bild, hier wird
eine
√
3×√3:Ga Rekonstruktion beobachtet, als auch aus den Photoelektronenspektren hervor.
Diese zeigen in der Si 2p- und der Ga 3d-Emissionslinie auf Si-Ga-Bindungen zuru¨ckzufu¨hrende
niederenergetischen Komponenten, die mit zunehmender Selenisierung an Intensita¨t gewinnen.
Somit fu¨hrt eine la¨ngere Selenisierung zu einer Entfernung von Selen und Gallium von der Ober-
ﬂa¨che. Ein a¨hnliches Pha¨nomen ist aus der Literatur bekannt, denn auch das Aufheizen einer
GaSe-Multilage auf einer Silizium (111)-Oberﬂa¨che auf Temperaturen gro¨ßer als 550◦C fu¨hrt
zu einer Reduktion des Anteils an Selen und Gallium auf der Oberﬂa¨che und zur Ausbildung
einer teilweise mit Gallium bedeckten Oberﬂa¨che [80]. Dies verdeutlicht die hohe thermodyna-
mische Stabilita¨t der Si(111)
√
3 × √3 − Ga-Oberﬂa¨chen-Rekonstruktion. Diese hohe Stabilita¨t
ist sehr wahrscheinlich die Ursache fu¨r die sukzessive Auﬂo¨sung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
Die Gallium-Atome, die oberhalb der Silizium-Oberﬂa¨chen-Atome (einfach) gebunden sind, be-
sitzen oﬀensichtlich weniger starke und thermodynamisch weniger favorisierte Bindungen, als
die Gallium-Atome, die auf T4-Pla¨tzen der
√
3×√3 Rekonstruktion gebunden sind.
Bei niedrigeren Substrattemperaturen ﬁndet wahrscheinlich keine Entfernung von Gallium
von der Oberﬂa¨che statt. Dort ist es nicht mo¨glich, die Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che durch die Sele-
nisierung vollsta¨ndig in eine van der Waals terminierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che umzuwandeln.
Diese Umwandlung erfordert zum einen die Auﬂo¨sung der Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase, in der jedes
Gallium-Atom zu drei Silizium-Atomen gebunden ist (siehe Abbildung 5.2) und zum anderen die
Ausbildung einer Oberﬂa¨che, in deren Struktur jedes Gallium zu einem der Silizium-Oberﬂa¨chen-
Atome gebunden ist (siehe Abbildung 2.7). Demzufolge sind massive Umordnungen der Silizium-
und Gallium-Oberﬂa¨chen-Atome notwendig, fu¨r die wiederum eine bestimmte thermische Akti-
vierung erforderlich ist, das in dieser Form bei niedrigen Substrattemperaturen nicht mo¨glich ist.
Ein schematisches Modell fu¨r den Mechanismus der Selenisierung der Si(111)6.3
√
3×6.3√3−Ga-
Oberﬂa¨che wird im folgenden Kapitel (siehe Abbildung 6.7 auf Seite 83) vorgestellt.
5.4 Elektronische Passivierung
Die schrittweise Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bietet den Vorteil, dass die Entwick-
lung und der Verlauf des Ladungstransfers an der Oberﬂa¨che mit den aufeinander folgenden
Pra¨parationsschritten beobachtet werden kann. Die Bindungsenergie der Si 2p3/2-Rumpfniveau-
Emission nach einer Selenisierung der Si(111)6.3
√
3 × 6.3√3 − Ga-Oberﬂa¨che fu¨r 10min be-
tra¨gt EB = 99.78 eV. Dies entspricht einer Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che von
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Abbildung 5.7: Oberﬂa¨chen-Energie-Banddiagramm fu¨r die (a) n-Si(111)7 × 7, (b) n-Si(111)6.3√3 ×
6.3
√
3−Ga und (c) n-Si(111):GaSe Oberﬂa¨che.
EF − EV B = 0.93 eV. Bei den fu¨r dieses Experiment verwendeten Phosphor (n-leitend) dotier-
ten Silizium-Wafern mit einer Dotierungskonzentration von 2.1·1016 cm−3 sollte das Ferminiveau
im Volumen des Materials ungefa¨hr in einem Abstand von EF − EV B = 0.94 eV zum Valenz-
bandmaximum liegen. Dies zeigt, dass mit der GaSe van der Waals-Terminierung auf dieser
n-dotierten Probe unter diesen Bedingungen an der Oberﬂa¨che eine ideale Flachband-Situation
erreicht wird und das Silizium-Substrat elektronisch passiviert ist. Das zuvor nach der Sele-
nisierung fu¨r 5min vorhandene u¨berschu¨ssige Gallium induziert eine Bandverbiegung an der
Oberﬂa¨che des Silizium-Substrates, sodass hier trotz der vollsta¨ndigen Bedeckung der Ober-
ﬂa¨che mit GaSe keine Flachbandsituation erreicht wird. Ebenso wird mit der Auﬂo¨sung der
GaSe-Terminierung nach der Selenisierung fu¨r 20min die elektronische Passivierung aufgrund
der sich bildenden Si-Ga-Bindungen aufgehoben.
Die energetische Situation der verschiedenen wa¨hrend der schrittweisen Pra¨paration vorkom-
menden Oberﬂa¨chen Si(111)7×7 → Si(111)6.3√3×6.3√3−Ga (40min Gallium) → Si(111)1×
1:GaSe (10min Selen) ist in Abbildung 5.7 zusammengefasst. Dem Diagramm sind die jewei-
ligen Austrittsarbeiten φ der unterschiedlich pra¨parierten Oberﬂa¨chen, wie sie aus dem Abfall
der Sekunda¨relektronenkante von mit He I-Strahlung angeregten Ultraviolett-Photoelektronen-
Spektren bestimmt worden sind [68] und die sich daraus ergebenden Elektronenaﬃnita¨ten χ
hinzugefu¨gt. Mit der Abscheidung von Gallium auf die Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che nimmt die Elek-
tronenaﬃnita¨t χ ab (siehe Abbildung 5.7 (b)). Das bedeutet, dass hier ein Oberﬂa¨chendipol
vorliegt, dessen positives Ende in Richtung des Vakuums zeigt. In U¨bereinstimmung mit der
gro¨ßeren Elektronegativita¨t des Siliziums ﬁndet ein Ladungstransfer vom Gallium zum Silizium
statt. Die Selenisierung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che fu¨hrt zu einem starken Anstieg der Elektro-
nenaﬃnita¨t (siehe Abbildung 5.7 (c)). Die nun auftretende Umkehrung des Oberﬂa¨chendipols
kann dadurch erkla¨rt werden, dass ein Ladungstransfer vom Gallium zum Selen stattﬁndet,
da das Selen eine deutlich ho¨here Elektronegativita¨t besitzt als das Gallium. In Bezug zur
Si(111)7×7-Oberﬂa¨che ergibt sich fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che somit ein Oberﬂa¨chen-Dipol
von δ = 0.44 eV. Da die Polarita¨t der Ga-Se-Bindungen zu einem starken Ladungstransfer vom
Gallium zum Selen fu¨hrt, verringert sich die positive Ladung an den Gallium-Atomen und somit
die Energie des Gallium-Grenzﬂa¨chen-Orbitals [179]. Dies erkla¨rt, dass durch die Selenisierung
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der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che die Polarita¨t der Si-Ga-Bindung nahezu vollsta¨ndig eliminiert wird.
Diese Eigenschaft der Si-Ga-Bindungen ist fu¨r das beobachtete Pha¨nomen verantwortlich, dass
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che kein SCLS in den Si 2p-Photoelektronenspektren zeigt.
Diese Erkla¨rung wird von mit Winkel-aufgelo¨ster-Photoelektronenspektroskopie des Valenz-
bandes durchgefu¨hrter Oberﬂa¨chen-Bandstruktur-Untersuchungen besta¨tigt [180]. Die elektro-
nische Struktur der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che kann durch eine weitgehend ungesto¨rte Band-
struktur eines GaSe-Einkristalls beschrieben werden, bei der die Ga-Ga-Bindungen durch Si-
Ga-Bindungen ersetzt werden. Die a¨hnlichen elektronischen Zusta¨nde der Ga-Ga- und Ga-Si-
Bindungen entsprechen nahezu einem eins zu eins Austausch der beteiligten Energieniveaus [21].
Weiterhin zeigen die Untersuchungen, dass die Energieniveaus der freien Elektronenpaare der
Selen-Atome gerade unterhalb des Valenzbandmaximums des Siliziums angesiedelt sind. Da Ga-
Se im Vergleich zum Silizium eine relativ große Bandlu¨cke von EG = 2.03 eV [30] besitzt, kann
aufgrund der Untersuchungen zur elektronischen Struktur und in U¨bereinstimmung mit den
zuvor diskutierten Ergebnissen angenommen werden, dass fu¨r die Si(111):GaSe van der Waals-
Terminierung keine elektronischen Zusta¨nde innerhalb der Bandlu¨cke des Siliziums existieren.
5.5 Beurteilung
Obwohl mit diesem Verfahren der schrittweisen Pra¨paration eine van der Waals-terminierte
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che und eine sehr gute elektronische Passivierung der Silizium-Oberﬂa¨che
erreicht werden kann, ist es nur sehr schwer mo¨glich, eine vollsta¨ndige Bedeckung der Oberﬂa¨che
mit GaSe zu erlangen.
Einerseits ist eine Bedeckung von einer Monolage an Gallium-Atomen auf der Silizium (111)-
Oberﬂa¨che nur schwer zu realisieren. Die Bedeckung der Oberﬂa¨che mit einer Monolage an
Gallium-Atomen ist jedoch die Voraussetzung fu¨r die 100%-ige Ausbildung der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che. Die Schwierigkeiten eine Bedeckung von einer Monolage Gallium zu deﬁnieren, liegen
in den komplizierten Strukturen der Si(111)−Ga Oberﬂa¨chen-Rekonstruktionen begru¨ndet. Die
atomare Struktur der 6.3
√
3 × 6.3√3-Rekonstruktion ist weiterhin nicht aufgekla¨rt. Nach den
Informationen, die den Photoelektronen-Spektren entnommen werden ko¨nnen, existieren auf
dieser Oberﬂa¨che metallartige Ga-Ga-Bindungen, die sehr wahrscheinlich durch die Adsorption
von Gallium auf den Inseln der Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase erkla¨rt werden ko¨nnen. Aus diesem
Grund entha¨lt diese Konﬁguration der Oberﬂa¨che mehr als eine Monolage an Gallium-Atomen.
Auf der anderen Seite fu¨hrt der Prozessschritt der Selenisierung bei Substrattemperaturen von
550◦C zu einem sukzessiven Entfernen von Gallium-Atomen von der Oberﬂa¨che. Dieser Prozess
ist nicht auf das Erreichen einer Bedeckung beschra¨nkt, die einer Monolage an Si(111):GaSe ent-
spricht, sondern dauert u¨berraschender Weise weiter an, sodass sich die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
teilweise zersetzt und eine Si(111)
√
3×√3−Ga Oberﬂa¨chen-Rekonstruktion ausbildet.
Diese Verfahren der schrittweisen Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che erlaubt jedoch
die detaillierte Analyse der chemischen Reaktionen und der energetischen Situation an der
Oberﬂa¨che wa¨hrend der Pra¨paration. Die Bindungen zwischen den Silizium-Oberﬂa¨chenato-
men und den Gallium-Atomen der van der Waals-Terminierung sind nahezu unpolar und es




6 Kongruente Abscheidung von GaSe aus der
Verbindung
Aus den in Kapitel 5 diskutierten Ergebnissen zur schrittweisen Abscheidung von Gallium und
Selen geht hervor, dass mit diesem Verfahren zur Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nur
schwer ideale Oberﬂa¨chen pra¨pariert werden ko¨nnen. Aus diesem Grund wird als alternatives
Herstellungsverfahren die Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che u¨ber die kongruente Ab-
scheidung von GaSe aus der Verbindung untersucht.
6.1 Einﬂuss der Substrattemperatur
6.1.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Grundlegende Voraussetzung fu¨r die Pra¨paration der Si(111):GaSe van der Waals-Oberﬂa¨che
ist die Kenntnis u¨ber die zu verwendende Substrattemperatur. Daher wird die Abscheidung von
nominell 15 A˚ GaSe (die Abscheidezeit betra¨gt 5min) auf ein n+-Si(111)7 × 7 rekonstruiertes
Substrat, dessen Temperatur zwischen 420◦C und 600◦C variiert, untersucht. Abbildung 6.1
zeigt die aufgezeichneten Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Ga 3d-
Rumpfniveaus. Die Anregung der Photoelektronen-Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung
einer Energie von hν = 140 eV.
Nach der Abscheidung von GaSe auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che (EB(Si 2p3/2) = 99.51 eV)
a¨ndern sich die charakteristischen Merkmale dieser Oberﬂa¨che in eine verbreiterte Emissionslinie
(siehe Abbildung 6.1 (a)). Zu Beginn (T = 420◦C) verschiebt sich die Emissionslinie um 0.10 eV
zu kleineren Energien und die Emission des Si 2p-Rumpfniveaus wird nahezu vollsta¨ndig unter-
dru¨ckt. Oﬀensichtlich wird unter diesen Bedingungen GaSe in mehreren Lagen auf dem Substrat
abgeschieden. Da keine zusa¨tzlichen chemisch verschobenen Komponenten zu identiﬁzieren sind,
kann die Verbreiterung der Emissionslinie auf Inhomogenita¨ten auf der Oberﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt
werden. Mit zunehmender Substrattemperatur (bis T = 550◦C) fu¨hrt die Abscheidung von GaSe
zu einer kontinuierlichen Erho¨hung der Bindungsenergie der Si 2p-Emissionslinie. Dies entspricht
einer Reduzierung der Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che des n-dotierten Silizium-Substrates
und sowohl die Intensita¨t als auch die Scha¨rfe der Linie nimmt zu. Bei der Substrattemperatur
von T = 550◦C wird die scha¨rfste Si 2p-Emissionslinie mit der gro¨ßten Bindungsenergie von
EB(Si 2p3/2) = 99.90 eV beobachtet. Diese Linienform kann ausschließlich auf die Emission von
Silizium-Atomen in identischer chemischer Umgebung (Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che) zuru¨ckgefu¨hrt
werden und die beobachtete Bindungsenergie besta¨tigt die elektronische Passivierung der Ober-
ﬂa¨che in Flachbandsituation. Eine weitere Erho¨hung der Substrattemperatur (bis zu T = 600◦C)
hat zur Folge, dass die scharfe und gut aufgelo¨ste Struktur der Si 2p-Emissionslinie verloren geht,
die Linie sich insgesamt zu kleineren Energien schiebt und eine zusa¨tzliche niederenergetische
Komponente (EB(Si 2p3/2) = 99.10 eV) an Intensita¨t gewinnt. Diese Komponente ist von den
Experimenten zur Abscheidung von Gallium bekannt (siehe Abbildung 5.4) und belegt, dass
bei diesen Temperaturen Si-Ga-Bindungen auf der Oberﬂa¨che vorhanden sind. Dies erkla¨rt die
erneute Verschiebung der Si 2p-Emission zu kleineren Energien.
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Abbildung 6.1: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, und (c) Ga 3d-Rumpfniveaus nach
der Abscheidung einer nominellen Menge von 15 A˚ GaSe auf eine n+-Si(111)7×7 rekonstruierte Oberﬂa¨che
bei Substrattemperaturen zwischen T = 420◦C und T = 600◦C. Die zusa¨tzlich dargestellten gestrichelten
Linien zeigen die Spektren einer unter gleichen Bedingungen pra¨parierten p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
Die Anregung der Spektren erfolgte mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 140 eV. Die
Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des Speicherrings normiert.
Die aufgezeichneten Se 3d- und Ga 3d-Rumpfniveau-Emissionen zeigen einen zur Si 2p-
Emissionslinie parallelen Verlauf, nur dass hier die Intensita¨ten mit zunehmender Substrat-
temperatur abnehmen (siehe Abbildung 6.1 (b)+(c)). Der Anteil der Multilagenabsorption von
GaSe nimmt kontinuierlich ab, bis nur noch die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che u¨brig bleibt. Beginnend
bei Bindungsenergien von EB(Se 3d5/2) = 54.63 eV bzw. EB(Ga 3d5/2) = 19.76 eV (T = 420◦C)
verschieben sich die Emissionen mit Erho¨hung der Substrattemperatur kontinuierlich zu ho¨heren
Energien und gewinnen an Scha¨rfe. In U¨bereinstimmung mit der Si 2p-Emission werden bei der
Substrattemperatur von T = 550◦C die scha¨rfsten Emissionslinien mit den gro¨ßten Bindungs-
energien von EB(Se 3d5/2) = 55.03 eV bzw. EB(Ga 3d5/2) = 20.17 eV beobachtet, die darauf
schließen lassen, dass alle Atome in identischer chemischer Umgebung (Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che)
vorliegen. Auch hier hat die weitere Erho¨hung der Substrattemperatur zur Folge, dass sich die
Se 3d- und Ga 3d-Emissionslinien zu niedrigeren Energien verschieben. In der Ga 3d-Emission
entsteht eine niederenergetische Komponente, die zuletzt die Emissionslinie dominiert und ei-
ne Bindungsenergie von EB = 19.06 eV besitzt. Dies besta¨tigt die Vermutung, dass sich bei
Temperaturen oberhalb 550◦C Si-Ga-Bindungen auf der Oberﬂa¨che bilden und wird von dem
beobachteten rapiden Verlust an Intensita¨t der Se 3d-Emission zusa¨tzlich unterstu¨tzt.
Die Abscheidung von GaSe auf ein p-dotiertes Silizium-Substrat fu¨hrt zu a¨quivalenten Er-
gebnissen. Die entsprechenden Photoelektronenspektren werden hier jedoch nicht gezeigt. Der
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einzige Unterschied besteht darin, dass sich die Emissionen der Si 2p-, Se 3d- und Ga 3d-
Rumpfniveaus in Folge einer Reduzierung der Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che des Silizium-
Substrates entsprechend der p-Dotierung mit Erho¨hung der Substrattemperatur zu niedrigeren
Energien verschieben. Auch hier ist die elektronische Passivierung der Oberﬂa¨che oﬀensicht-
lich, die eine Reduktion der Bandverbiegung in Richtung Flachbandsituation bewirkt (siehe
Kapitel 6.2). Exemplarisch fu¨r das p-dotierte Substrat sind in Abbildung 6.1 die Emissionen des
Si 2p-, Se 3d- und Ga 3d-Rumpfniveaus nach der Abscheidung bei einer Substrattemperatur von
T = 550◦C dargestellt (gestrichelte Linie). Die Bindungsenergien der Rumpfniveaus betragen
EB(Si 2p3/2) = 99.14 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.32 eV und EB(Ga 3d5/2) = 19.48 eV.
6.1.2 LEED-Untersuchungen
Abbildung 6.2 zeigt fu¨r ausgewa¨hlte Temperaturen die zu den zuvor beschriebenen Spektren
geho¨rigen LEED-Bilder. Mit der Abscheidung von GaSe auf die 7× 7 rekonstruierte Oberﬂa¨che
(hier nicht dargestellt) wird fu¨r alle Substrattemperaturen bis T = 550◦C eine dreiza¨hlige Sym-
metrie der Oberﬂa¨che beobachtet (siehe Abbildung 6.2 (a)-(c)). Die Reﬂexe sind sehr scharf und
eine temperaturabha¨ngige Vera¨nderung ist nicht zu erkennen, sodass alle dargestellten Bilder
auf die Bildung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden ko¨nnen. Erst bei einer Sub-
strattemperatur von T = 600◦C tritt eine Vera¨nderung des LEED-Bildes auf und es werden
zusa¨tzliche Reﬂexe abgebildet, die einer
√
3 × √3 Rekonstruktion der Oberﬂa¨che entsprechen
(siehe Abbildung 6.2 (d)). Diese Rekonstruktion ist fu¨r die Adsorption von Gallium auf der
Silizium (111)-Oberﬂa¨che bekannt [137] und bekra¨ftigt die zuvor geta¨tigte Aussage, dass sich
fu¨r sehr hohe Temperaturen eine mit Gallium terminierte Oberﬂa¨che bildet.
Abbildung 6.2: LEED Bilder, aufgenom-
men nach der Abscheidung einer nomi-
nellen Menge von 15 A˚ GaSe auf eine
Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che bei verschiedenen
Substrattemperaturen: (a) T = 450◦C,
(b) T = 500◦C, (c) T = 550◦C, (d) T =
600◦C.
6.1.3 Diskussion
Die fu¨r Substrattemperaturen von T < 550◦C beobachtete Verbreiterung der Photoelektronen-
spektren zeigt, dass die Silizium-Oberﬂa¨che nicht homogen mit GaSe bedeckt ist. Die Position
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des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che variiert u¨ber die Probe und fu¨hrt zu einer Verbreiterung
der aufgezeichneten Emissionslinien des Si 2p-, Ga 3d- und Se 3d-Rumpfniveaus. Diese Beob-
achtung stimmt mit Ergebnissen von Meng et al. [78] u¨berein, die fu¨r Substrattemperaturen
zwischen 425◦C < T < 500◦C polykristallines GaSe-Wachstum feststellen, wohingegen fu¨r Tem-
peraturen von T > 525◦C kein weiteres GaSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che haften bleibt.
Der Haftkoeﬃzient fu¨r GaSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che wird demnach mit zunehmender
Substrattemperatur immer kleiner. Dies erkla¨rt die beobachtete Zunahme an Scha¨rfe der Pho-
toemissionslinien. Erst bei der Substrattemperatur von T = 550◦C ko¨nnen die Emissionen aller
Rumpfniveaus ausschließlich auf Atome in identischer chemischer Umgebung zuru¨ckgefu¨hrt wer-
den, sodass hier kein u¨berschu¨ssiges GaSe mehr auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che haften bleibt.
Bei Substrattemperaturen von T > 550◦C ist die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nicht weiter stabil
und beginnt sich zu zersetzten. Die Photoelektronenspektren zeigen, dass Selen zunehmend von
der Oberﬂa¨che desorbiert und bei einer Temperatur von T = 600◦C eine weitestgehend mit
Gallium bedeckte Silizium-Oberﬂa¨che vorliegt. Sowohl Form als auch Energie der Si 2p- und
Ga 3d-Emissionen stimmen sehr gut mit den nach der Abscheidung von Gallium beobachteten
Spektren (siehe Abbildung 5.4) der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che u¨berein. Diese Aussage wird durch
das fu¨r diese Substrattemperatur aufgezeichnete LEED-Bild unterstu¨tzt. Die beobachtete
√
3×√
3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist aus der Literatur fu¨r die Bedeckung von 1/3
einer Monolage an Gallium bekannt [137]. Zusa¨tzlich sind die Reﬂexe der ebenfalls bekannten
6.3 × 6.3 U¨berstruktur schwach zu erkennen.
6.2 Elektronische Passivierung
Der Einﬂuss der Substrattemperatur auf die elektronischen Eigenschaften der n+-dotierten Si-
lizium (111)-Oberﬂa¨che nach der Abscheidung von GaSe ist in Abbildung 6.3 dargestellt. Die
Abbildung zeigt den Verlauf der Bindungsenergie der Si 2p-Emissionslinie (siehe Abbildung 6.1),
in Form des Abstandes des Ferminiveaus zum Valenzbandmaximum des Silizium-Substrates,
aufgetragen gegenu¨ber der Substrattemperatur. Fu¨r die Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che betra¨gt die Po-
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Abbildung 6.3: Verlauf der Position des
Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che relativ
zum Valenzbandmaximum des Silizium-
Substrates gegenu¨ber der Substrattempera-
tur mit der Abscheidung von nominell 15 A˚
GaSe auf eine n+-Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
bei Substrattemperaturen zwischen T =
420◦C und T = 600◦C. Zusa¨tzlich sind die
Positionen des Ferminiveaus an der Ober-
ﬂa¨che eines p-dotierten Substrates darge-
stellt. Die horizontalen Linien EF (Vol;n+)
und EF (Vol;p) veranschaulichen die Position





gie-Banddiagramm der van der
Waals terminierten Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che: (a) p-Si(111):GaSe und
(b) n+-Si(111):GaSe.
bei einer Substrattemperatur von T = 420◦C resultiert in einer Position des Ferminiveaus an
der Oberﬂa¨che von EF − EV B = 0.56 eV. Fu¨r diese Substrattemperatur ist die Si 2p-Emission
nahezu vollsta¨ndig abgeschwa¨cht und unter Beru¨cksichtigung einer mittleren freien Wegla¨nge
der Photoelektronen von λ ∼ 5 A˚ kann angenommen werden, dass die GaSe Schicht ∼ 15 A˚
dick ist. Nach Rudolph [68] fu¨hrt die Abscheidung von GaSe auf eine n-dotierte Silizium (111)-
Oberﬂa¨che zu einer Bandverbiegung im Substrat, die mit einer nominellen Schichtdicke von
50 A˚ ihren maximalen Wert erreicht und einer Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che von
EF − EV B = 0.50 eV entspricht 1. Mit einer Bedeckung von ∼ 15 A˚ ist die Bandverbiegung im
Substrat also noch nicht vollsta¨ndig ausgebildet, sodass die beobachtete Position des Ferminive-
aus an der Oberﬂa¨che in guter U¨bereinstimmung mit dem von Rudolph [68] bestimmten Wert
steht.
Mit einer sukzessiven Erho¨hung der Substrattemperatur verringert sich die GaSe Schichtdi-
cke, die Bandverbiegung im Silizium-Substrat nimmt ab und der Abstand des Ferminiveaus an
der Oberﬂa¨che zum Valenzbandmaximum nimmt kontinuierlich zu. Bei der Substrattemperatur
von T = 550◦C betra¨gt die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che EF − EV B = 1.05 eV.
In dem fu¨r dieses Experiment verwendeten n+-dotierten Silizium mit einer Dotierungskonzen-
tration von 3.1 · 1018cm−3 sollte das Ferminiveau im Volumen ungefa¨hr in einem Abstand von
EF − EV B = 1.06 eV zum Valenzbandmaximum liegen. Dies zeigt, dass mit der GaSe van
der Waals-Terminierung auf dieser n+-dotierten Probe unter diesen Bedingungen eine ideale
Flachband-Situation an der Oberﬂa¨che erreicht wird. Zusa¨tzlich sind in Abbildung 6.3 die Posi-
tionen des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che nach der Abscheidung von GaSe auf ein p-dotiertes
Substrat eingezeichnet. Entsprechend der p-Dotierung nimmt der Abstand des Ferminiveaus an
der Oberﬂa¨che zum Valenzbandmaximum hier kontinuierlich ab. Die Position des Ferminive-
aus an der Oberﬂa¨che fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che (T = 550◦C) betra¨gt fu¨r das p-dotierte
Substrat EF −EV B = 0.29 eV. Mit einer Dotierungskonzentration von 1.3 · 1015cm−3 sollte das
Ferminiveau im Volumen der p-dotierten Probe ungefa¨hr 0.23 eV oberhalb des Valenzbandmaxi-
mums liegen. Dies zeigt, dass mit der GaSe van der Waals-Terminierung auch fu¨r diese p-dotierte
Probe nahezu eine ideale Flachband-Situation an der Oberﬂa¨che erreicht werden kann.
1Diesem Ergebnis liegt die von Himpsel et al. [159] bestimmte Energiediﬀerenz von EB(Si 2p3/2) −
EV B = 98.74 eV zugrunde. Unter Beru¨cksichtigung der in dieser Arbeit verwendeten Energiediﬀerenz von
EB(Si 2p3/2)− EV B = 98.85 eV reduziert sich der von Rudolph bestimmte Wert um ∼ 0.10 eV.
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Die energetische Situation der van der Waals terminierten Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nach der
kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Verbindung auf eine p- und n+-dotierte Silizium
(111)-Oberﬂa¨che ist in Abbildung 6.4 zusammengefasst. Die angegebenen Austrittsarbeiten er-
geben sich aus der energetischen Bilanz (IP = EG + χ) mit der fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
bestimmten Elektronenaﬃnita¨t von χ = 4.41 eV (siehe Abbildung 5.7). In den dargestellten
Oberﬂa¨chen-Energie-Diagrammen ist der Verlauf des Ladungstransfers an der Oberﬂa¨che vom
Substrat u¨ber das Gallium zum Selen, wie er bei der schrittweise Pra¨paration der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che bestimmt wurde, skizziert.
Abschließend la¨sst sich sagen, dass u¨ber die kongruente Abscheidung von GaSe aus der Ver-
bindung sowohl auf n+- als auch p-dotierten Silizium Substraten, sehr gute elektronisch passi-
vierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen mit idealer Flachbandsituation pra¨pariert werden ko¨nnen. Aus
den Experimenten geht jedoch eindeutig hervor, dass die Substrattemperatur den entscheiden-
den Parameter fu¨r die Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che darstellt. Die Temperatur um
T = 550◦C stellt sich als ideal fu¨r die Pra¨paration perfekt passivierter Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen
heraus und besta¨tigt das von Meng et al. [78] beschriebene Verhalten des Wachstums von GaSe
auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che. Allerdings bleibt anzumerken, dass eine ideale Passivierung
der Oberﬂa¨che nur dann gewa¨hrleistet ist, wenn der relativ schmale Temperaturbereich von
T = 525 − 550◦C eingehalten wird 2.
6.3 Einﬂuss der Schichtdicke
6.3.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Zur Untersuchung des Wachstums der van der Waals-Terminierung wird GaSe kongruent aus der
Verbindung, hier mit einer geringeren Rate von 1.5 A˚/min, auf ein p-dotiertes 7× 7 rekonstru-
iertes Silizium-Substrat bei einer Substrattemperatur von T = 540◦C abgeschieden. Die mit zu-
nehmender Bedeckung der Oberﬂa¨che aufgezeichneten Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-,
(b) Ga 3d- und (c) Se 3d-Rumpfniveaus sind in Abbildung 6.5 dargestellt. Die Anregung der
Photoelektronen-Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 140 eV.
Mit einer nominellen Bedeckung von 1.5 A˚ an GaSe verschwinden die fu¨r die 7× 7 rekonstru-
ierte Oberﬂa¨che charakteristischen Merkmale. Die Si 2p-Emissionslinie nimmt eine Form an,
die auf die Emission von zwei verschiedenen Komponenten zuru¨ckzufu¨hren ist, wobei die zweite
Komponente als Schulter auf der Seite kleinerer Bindungsenergien in der Si 2p-Emissionslinie
sichtbar wird (siehe Abbildung 6.5 (a)). Mit der Erho¨hung der nominell abgeschiedenen Menge
an GaSe (6 A˚) nimmt die Intensita¨t der niederenergetischen Komponente in der Si 2p-Emission
zuna¨chst zu. Eine weitere Erho¨hung der nominellen Bedeckung (13.5 A˚) fu¨hrt jedoch dazu, dass
die Intensita¨t dieser niederenergetischen Emission nahezu vollsta¨ndig abnimmt und diese nur
noch schwer zu erkennen ist. Die Si 2p-Emissionslinie kann jetzt fast ausschließlich auf die Emis-
sion einer Komponente in identischer chemischer Umgebung zuru¨ckgefu¨hrt werden, wie sie fu¨r
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che charakteristisch ist. Insgesamt fu¨hrt die Erho¨hung der nominell
abgeschiedenen Menge von GaSe auf die 7 × 7 rekonstruierte Oberﬂa¨che zu einer kontinuierli-
chen Verschiebung der Si 2p-Emissionslinie zu kleineren Bindungsenergien. Beginnend bei einer
Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 99.50 eV fu¨r die Volumen-Komponente der 7×7 rekonstru-
ierten Oberﬂa¨che verschiebt sich die Si 2p-Emission mit einer nominellen Bedeckung von 13.5 A˚
zu einer Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 99.28 eV fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
2Diese Tatsache ist der ausschlaggebende Grund fu¨r die Anschaﬀung eines Pyrometers zur Kontrolle der Sub-
strattemperatur (siehe Kapitel 4.2.1).
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Abbildung 6.5: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Ga 3d-Rumpfniveaus nach
der kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Verbindung auf eine p-Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che bei einer
Substrattemperatur von T = 540◦C. Die Abscheidung erfolgt mit einer Rate von 1.5 A˚/min. Die Anregung
der Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 140 eV. Die Intensita¨ten der
Spektren sind auf den Ringstrom des Speicherrings normiert. Die gestrichelten Linien entsprechen den
aus den Anpassungen bestimmten Komponenten.
Auch die Linie des Ga 3d-Rumpfniveaus ist zu Beginn der Abscheidung (1.5 A˚) von GaSe auf
die Emission von zwei Komponenten zuru¨ckzufu¨hren, wobei die niederenergetische Komponente
in der Intensita¨t dominiert (siehe Abbildung 6.5 (c)). Wird die nominell abgeschiedene Menge an
GaSe erho¨ht (6 A˚) nimmt die Intensita¨t der niederenergetischen Komponenten zu, aber auch die
Intensita¨t der zweiten Komponente steigt an. Mit der Abscheidung von nominell 13.5 A˚ GaSe
nimmt auch hier die Intensita¨t der niederenergetischen Emission nahezu vollsta¨ndig ab, wohin-
gegen die verbleibende Komponente, mit einer Bindungsenergie von EB(Ga 3d5/2) = 19.57 eV,
stark an Intensita¨t gewinnt und der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zuzuordnen ist.
Die Se 3d-Emission ist fu¨r alle Bedeckungen von einer Komponente bestimmt, die auf Selen-
Atome innerhalb der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che schließen la¨sst und lediglich fu¨r eine nominelle
Bedeckung von 1.5 A˚ an GaSe ist eine zusa¨tzliche niederenergetische Komponente zu erkennen.
Die Bindungsenergie der Se 3d-Emission (13.5 A˚ an GaSe) betra¨gt EB(Se 3d5/2) = 54.41 eV
(siehe Abbildung 6.5 (b)).
Die fu¨r eine nominelle Bedeckung von 1.5 A˚ und 6 A˚ aufgezeichneten Spektren des Si 2p-
Rumpfniveaus sind den Spektren, wie sie fu¨r die Abscheidung von Gallium auf die Silizium
(111)-Oberﬂa¨che beobachtet werden, sehr a¨hnlich (siehe Abbildung 5.4). Die Abscheidung von
GaSe auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 540◦C fu¨hrt of-
fenbar zu der Ausbildung von Si-Ga-Bindungen an der Oberﬂa¨che, deren Anzahl mit zuneh-
mender Abscheidung zuna¨chst zunimmt. Diese Aussage wird durch die aufgezeichneten Ga 3d-
Emissionslinien besta¨tigt, die eine niederenergetische Komponenten besitzen, deren Bindungs-
energie fu¨r Si-Ga-Bindungen charakteristisch ist und deren Intensita¨t zu Beginn der Abscheidung
ebenfalls zunimmt.
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Die zweite in der Ga 3d-Emissionslinie vorhandene Komponente mit geringer Intensita¨t ist
auf die Emission von Gallium-Atomen innerhalb der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren.
Somit ist mit der Abscheidung von GaSe ein geringer Teil der Oberﬂa¨che auch Si(111):GaSe
terminiert. Dieser Anteil nimmt bis zu einer nominellen Abscheidung von 6 A˚ nur gering zu.
Dies stimmt auch mit der geringen Zunahme der Intensita¨t der in der Se 3d-Emission dieser
Phase zugeordneten Komponente u¨berein.
Die in der Se 3d-Emission zu Beginn beobachtete zusa¨tzliche Komponente ist sehr wahrschein-
lich auf teilweise an der Silizium-Oberﬂa¨che adsorbiertes Selen zuru¨ckzufu¨hren. Dessen Anzahl
ist jedoch so gering, dass in der Si 2p-Emission keine zusa¨tzlich Komponente identiﬁziert wer-
den kann. Auch die zu Beginn schon vorhandenen Si(111):GaSe terminierten Bereiche auf der
Oberﬂa¨che sind in der Si 2p-Emission nicht als zusa¨tzlich Komponente zu erkennen, da hier
die Si-Ga-Se-Bindungen nahezu keine Polarita¨t besitzen und somit von den Si-Si-Bindungen im
Volumen nicht unterschieden werden ko¨nnen.
Erst mit einer nominellen Bedeckungen von 13.5 A˚ an GaSe wird eine Si 2p-Emissionslinie
beobachtet, die nahezu ausschließlich auf die Emission von Silizium-Atomen in identischer che-
mischer Umgebung, der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che, zuru¨ckzufu¨hren ist. Auch hier ist noch ein
geringer Anteil an Si-Ga-Bindungen zu erkennen. Dies geht ebenfalls aus der Ga 3d-Emission
fu¨r diese Bedeckung hervor. Die Bindungsenergie der Si 2p-Emission betra¨gt hier EB(Si 2p3/2) =
99.28 eV. Dies entspricht fu¨r das verwendete p-dotierte Substrat einer Position des Ferminiveaus
an der Oberﬂa¨che von EF − EV B = 0.43 eV. Somit liegt an der Oberﬂa¨che eine Bandverbie-
gung von ∼ 0.15 eV vor und es wird keine ideale Passivierung erreicht. Dies ist auf die auf der
Oberﬂa¨che verbliebenen Si-Ga-Bindungen zuru¨ckzufu¨hren. Die nominell abgeschiedene Menge
an GaSe hat also nicht ausgereicht, um die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vollsta¨ndig auszubilden.
6.3.2 STM- und LEED-Untersuchungen
Zur vollsta¨ndigen Aufkla¨rung der Wachstumsprozesses der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che werden wei-
tere Experimente mittels der Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) und der Raster-
tunnelmikroskopie (STM) durchgefu¨hrt, wobei der fu¨r dieses Experiment verwendete n-dotierte
Silizium-Wafer einen extrem niedrigen Miscut von ∼ 0.1◦ besitzt.
Abbildung 6.6 zeigt die nach der kongruenten Abscheidung von GaSe auf eine Si(111)7 × 7-
Oberﬂa¨che aufgezeichneten STM-Bilder (links) und LEED-Bilder (rechts). Bei einer Spannung
zwischen STM-Spitze und Probe von ∼ +2V betra¨gt der Tunnelstrom ∼ 0.55 nA. Die kinetische
Energie der verwendeten Elektronen ist in dem jeweiligen LEED-Bild angegeben. Die Substrat-
temperatur betra¨gt fu¨r dieses Experiment T = 550◦C, ist also um 10◦C ho¨her als bei dem
zuvor dargestellten Experiment der Photoelektronenspektroskopie. 3. Die Abscheidung erfolgt
ebenfalls mit einer Rate von 1.5 A˚/min.
Mit der kongruenten Abscheidung von GaSe auf die 7 × 7 rekonstruierte Silizium (111)-
Oberﬂa¨che (siehe Abbildung 6.6 (a)) a¨ndert sich die Struktur der Oberﬂa¨che und nach der
Abscheidung von nominell 0.75 A˚ an GaSe liegen auf der Oberﬂa¨che 7 × 7 und √3 × √3 re-
konstruierte Bereiche nebeneinander vor (siehe Abbildung 6.6 (b)). Nach einer Erho¨hung der
nominellen Bedeckung an GaSe auf 1.5 A˚ verschwinden die 7 × 7 rekonstruierten Bereiche und
die Substrat-Oberﬂa¨che ist fast vollsta¨ndig
√
3×√3 rekonstruiert (siehe Abbildung 6.6 (c)). Der
U¨bergang von der 7 × 7 zu der √3×√3 Rekonstruktion der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist sehr
3Grund hierfu¨r ist, dass ab diesem Experiment ein Pyrometer fu¨r die Kontrolle der Substrattemperatur zur
Verfu¨gung stand, sodass hier die ideale Pra¨parationstemperatur von T = 550◦C gewa¨hlt wurde. Ein direkter
Vergleich der Bedeckung der beiden Experimente (XPS und STM/LEED) ist aufgrund der leicht unterschied-
lichen Substrattemperaturen daher nicht mo¨glich.
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Abbildung 6.6: STM- und LEED-Bilder nach Abscheidung von GaSe auf eine Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che
bei einer Substrattemperatur von T = 550◦C. Wa¨hrend des Wachstums der Si(111):GaSe-Terminierung
treten verschiedene Rekonstruktionen der Silizium-Oberﬂa¨che auf: (a) 0 sec → 7 × 7, (b) 30 sec → 7 × 7
+
√
3×√3, (c) 60 sec → √3×√3, (d) 180 sec → 6.3× 6.3 und (e) 600 sec → 1× 1.
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gut in den dargestellten STM- und LEED-Bildern zu erkennen. Die
√
3×√3 Rekonstruktion ist
fu¨r Bedeckungen von 1/3ML an Gallium auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che bekannt [137] und
es kann daher angenommen werden, dass die Oberﬂa¨che nach einer nominellen Abscheidung
von 1.5 A˚ an GaSe nahezu vollsta¨ndig mit Gallium-Atomen terminiert ist. Die in dem fu¨r diese
Bedeckung aufgezeichneten STM-Bild abgebildete Morphologie der Oberﬂa¨che zeigt somit die
adsorbierten Gallium-Atomen auf T4-Pla¨tzen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che.
Die Erho¨hung der nominell abgeschiedenen Menge an GaSe auf 4.5 A˚ fu¨hrt zu der Bildung
einer 6.3 × 6.3 Rekonstruktion (siehe Abbildung 6.6 (d)). Diese Struktur der Oberﬂa¨che ist fu¨r
die Bedeckung von ∼ 0.8ML der Silizium (111)-Oberﬂa¨che mit Gallium bekannt und die in dem
LEED-Bild abgebildeten Beugungsreﬂexe sind hierfu¨r charakteristisch [137]. Auch das fu¨r diese
U¨berstruktur bekannte Netzwerk aus dreieckigen Inseln [174] ist sehr gut in dem aufgezeichneten
STM-Bild zu erkennen.
Die weitere Erho¨hung der abgeschiedenen Menge an GaSe fu¨hrt schließlich zu einer Umwand-
lung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che und die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che beginnt sich zu bilden. Die
ersten Schritte der Umwandlung der 6.3 × 6.3 rekonstruierten Oberﬂa¨che in die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che sind bereits nach der Abscheidung von 4.5 A˚ an GaSe in dem STM-Bild zu erkennen.
Mit der kontinuierlichen Erho¨hung der abgeschiedenen Menge an GaSe nimmt die Fla¨che der in
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che umgewandelten Bereiche zu und mit einer nominellen Bedeckung
von 15 A˚ sind nur noch kleine Bereiche nicht umgewandelter 6.3 × 6.3 rekonstruierter Berei-
che auf der Oberﬂa¨che vorhanden (siehe Abbildung 6.6 (e)). Die dreiza¨hlige Symmetrie der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist deutlich in dem dargestellten LEED-Bild zu erkennen und die Aus-
bildung einer ungesto¨rten GaSe van der Waals-Terminierung auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
wird durch das dargestellte STM-Bild in atomarer Auﬂo¨sung eindrucksvoll belegt.
6.3.3 Diskussion
Aus den Ergebnissen der Photoelektronenspektroskopie, den STM- und den LEED-Untersu-
chungen zur Charakterisierung des Wachstums der Si(111):GaSe van der Waals-Terminierung
geht eindeutig hervor, dass die kongruente Abscheidung von GaSe aus der Verbindung auf die
Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 540 − 550◦C nicht direkt zu der
Ausbildung einer Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che fu¨hrt. U¨berraschender Weise bildet sich zuerst eine
nahezu vollsta¨ndig mit Gallium bedeckte Oberﬂa¨che aus, bevor diese sich in die Si(111):GaSe van
der Waals-Terminierung umwandelt. Die Konzentration der auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
adsorbierten Gallium-Atome nimmt mit der Erho¨hung der nominell abgeschiedenen Menge von
GaSe zuna¨chst kontinuierlich zu, bis eine Konzentration an Gallium erreicht ist, die nahezu einer
Monolage an Gallium entspricht. Die STM- und LEED-Bilder geben dabei keine Anlass zur der
Annahme, dass zu Beginn der Abscheidung von GaSe neben der Adsorption von Gallium auch
schon Si(111):GaSe terminierte Bereiche auf der Oberﬂa¨che vorliegen.
Abbildung 6.7 zeigt ein schematisches Modell fu¨r das Wachstum der GaSe-Terminierung u¨ber
den Mechanismus der Selenisierung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che. Das Wachstum der GaSe van
der Waals-Terminierung kann nur von den Stufen der Oberﬂa¨che aus stattﬁnden, da auf der
Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che alle chemischen Bindungen abgesa¨ttigt sind. Fu¨r die Bildung der GaSe-
Terminierung mu¨ssen sich daher sowohl die Gallium- als auch die Silizium-Atome der Si-Ga-
Oberﬂa¨chenphase umordnen und es ist ein enormer Materialtransport an der Oberﬂa¨che not-
wendig, bei dem zusa¨tzlich eine vollsta¨ndige Lage von Silizium-Volumen-Atomen bewegt werden
muss. Der genaue Ablauf der Umordnung bleibt jedoch zu untersuchen und sollte in weiterfu¨hren-
den Arbeiten, z.B. mittels der Rastertunnelmikroskopie, aufgekla¨rt werden.
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Abbildung 6.7: Schematisches Modell des Wachstum der GaSe-Terminierung u¨ber den Mechanismus
der Selenisierung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che. (a) Die Si-Ga-Oberfa¨chenphase der 6.3× 6.3 Rekonstruk-
tion (oder 6.3
√
3× 6.3√3 je nach Ausdehnung und Orientierung der Si-Ga-Oberfa¨chenphase) auf beiden
Seiten einer Stufe vor der Selenisierung. Auf der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che sind alle chemischen Bindun-
gen abgesa¨ttigt, sodass die Selenisierung nur von der Stufen aus initiiert werden kann. (b) Eine zur
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che umgesetzte Struktur. Zur Bildung dieser Oberﬂa¨che mu¨ssen sich sowohl die
Gallium- als auch die Silizium-Atome der Si-Ga-Oberﬂa¨chenphase umordnen.
Die fu¨r die Photoelektronenspektroskopie verwendeten Wafer besitzen einen relativ großen
Miscut von ∼ 10◦ und somit eine deutlich ho¨here Stufendichte als der fu¨r die STM- und LEED-
Untersuchungen verwendete Wafer, der nur einen Miscut von ∼ 0.1◦ besitzt. In einer groben
Abscha¨tzung kann angenommen werden, dass die Anzahl bzw. Fla¨che der Stufen fu¨r die Wafer
mit dem großen Miscut um den Faktor 100 ho¨her ist. Aus dem zuvor entwickelten Modell fu¨r
das Wachstum der GaSe-Terminierung geht hervor, dass die Umwandlung der Si(111)−Ga-Ober-
ﬂa¨che in die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che von den Stufen der Oberﬂa¨che aus beginnt. Da auch die
Nukleation von GaSe an den Stufen aus kinetischen Gru¨nden am wahrscheinlichsten ist, kann
somit die Tatsache erkla¨rt werden, dass in den Photoelektronenspektren schon zu Beginn der
Abscheidung von GaSe neben dem adsorbierten Gallium ein geringer Anteil an Si(111):GaSe
terminierter Oberﬂa¨che beobachtet wird. Das Intensita¨tsverha¨ltnis der fu¨r eine nominelle Bede-
ckung von 1.5 A˚ an GaSe vorhandenen Komponenten in der Ga 3d-Emission von Si-Ga-Se:Si-Ga
∼ 21% entspricht ungefa¨hr dem Anteil an Stufenﬂa¨che von ∼ 20%, der fu¨r die Oberﬂa¨che mit
dem Miscut von ∼ 10◦ angenommen werden kann. Zusa¨tzlich kann der nur geringe Temperatur-
unterschied von 10◦C die Nukleation von GaSe begu¨nstigen.
Die hohen Substrattemperaturen von T = 540 − 550◦C bedingen eine sehr viel geringere
Verweildauer adsorbierter Selen-Atome auf der Oberﬂa¨che, sodass in den STM-Bildern keine
Si-Se-Bindungen an der Oberﬂa¨che beobachtet werden. Diese Beobachtung wird von Ergebnis-
sen aus der Literatur besta¨tigt. Meng et al. [78] zeigen, dass fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)/Se die
Adsorption von Selen zu keiner geordneten Struktur auf der Oberﬂa¨che fu¨hrt und fu¨r Tempe-
raturen > 450◦C die Desorption von Selen von der Silizium (111)-Oberﬂa¨che einsetzt, die mit
einer Temperatur von ∼ 600◦C abgeschlossen ist. Der dagegen mit der Photoemission fu¨r eine
Bedeckung von 1.5 A˚ beobachtet geringe Anteil an Si-Se-Bindungen kann sehr wahrscheinlich auf
die hohe Stufendichte der verwendeten Substrate und somit auf die Adsorption von Selen an den
Stufen, evtl. bedingt durch die geringe Temperaturdiﬀerenz zwischen den beiden Experimenten
zuru¨ckgefu¨hrt werden.
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Auch auf der zwischenzeitlich vorhanden Si(111)
√
3 ×√3 −Ga-Oberﬂa¨che haften bei diesen
erho¨hten Temperaturen ebenfalls keine Selen-Atome. Das ist auf zwei unterschiedliche Eﬀek-
te zuru¨ckzufu¨hren: (i) Mit der Bedeckung von 1/3 einer Monolage an Gallium sind fu¨r diese
Si(111)
√
3×√3−Ga-Oberﬂa¨che alle freien Bindungen der Silizium-Oberﬂa¨che und der adsor-
bierten Gallium-Atome abgesa¨ttigt und (ii) das Selen neigt zu der Ausbildung von Bindungen
zu drei Gallium-Atomen, deren Abstand auf der Si(111)
√
3 × √3 − Ga-Oberﬂa¨che jedoch zu
groß dafu¨r ist. Aus diesem Grund bedarf es einer Erho¨hung der Konzentration bzw. der Dichte
an Gallium-Atomen auf der Silizium-Oberﬂa¨che, bevor eine Reaktion zwischen dem Selen und
dem Gallium initiiert wird. Diese Dichte ist mit der Bedeckung von einer Monolage an Gallium
erreicht. Aber auch auf dieser Si(111)6.3× 6.3−Ga-Oberﬂa¨che ist die Haftung der Selen-Atome
nicht ausreichend hoch, um eine ﬂa¨chendeckende Umwandlung der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che zu
gewa¨hrleisten, sodass die Umwandlung der Oberﬂa¨che sehr wahrscheinlich von den Kanten der
Stufen ausgeht.
6.4 Beurteilung
Mit dem Verfahren der kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Verbindung lassen sich
perfekt terminierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen pra¨parieren und sowohl fu¨r n- als auch p-dotierte
Silizium-Substrate wird eine sehr gute elektronische Passivierung der Oberﬂa¨che mit einer na-
hezu idealen Flachbandsituation erreicht. Fu¨r die reproduzierbare Pra¨paration sehr gut termi-
nierter Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen hat sich hierbei eine Substrattemperatur von T = 550◦C als
ideal herausgestellt.
U¨berraschender Weise ﬁndet auch mit der kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Ver-
bindung ein schrittweises Wachstum der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che statt. Mit der Abscheidung
von GaSe bildet sich zuna¨chst eine mit Gallium terminierte Silizium-Oberﬂa¨che aus, auf der die
Konzentration an adsorbierten Gallium-Atomen so lange anwa¨chst, bis nahezu eine Monolage
an Gallium auf der Silizium-Oberﬂa¨che vorhanden ist. Erst nach Erreichen dieser Bedeckung
wandelt sich diese Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che nach und nach in die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che um.
Dennoch ist das Verfahren der kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Verbindung der
schrittweisen Abscheidung von Gallium und Selen, wie es in Kapitel 5 beschrieben wird, fu¨r die
reproduzierbare Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vorzuziehen. Die bei der schrittwei-
sen Pra¨paration auftretenden Probleme der Kontrolle einer Bedeckung von einer Monolage an
Gallium und der davon, je nach der Menge an u¨berschu¨ssigen auf der Oberﬂa¨che vorhandenen
Gallium-Atome, abha¨ngigen Zeit fu¨r die Selenisierung lassen sich nur sehr schwer kontrollieren,
sodass mit diesem Verfahren keine reproduzierbare Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
mo¨glich ist. Im Gegensatz dazu reicht bei der kongruenten Abscheidung von GaSe aus der Verbin-
dung die Kontrolle der minimalen Zeit fu¨r die Abscheidung von GaSe aus, da fu¨r die ideale Sub-
strattemperatur von T = 550◦C nach der vollsta¨ndigen Ausbildung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
kein u¨berschu¨ssiges GaSe auf der Oberﬂa¨che haften bleibt. Aus diesem Grund wird das Verfah-
ren der kongruenten Abscheidung von GaSe fu¨r die Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che als







7 Grenzﬂa¨chen von II-VI-Verbindungshalbleitern
Die Stabilita¨t der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber II-VI-Verbindungshalbleitern und der Ein-
ﬂuss der GaSe van der Waals-Terminierung auf die Eigenschaften von Silizium/II-VI-Verbin-
dungshalbleiter-Kontakten wird anhand der Abscheidung von ZnSe, ZnS (bei einer Substrat-
temperatur von T = 150◦C) und CdS (bei Raumtemperatur) untersucht 1. Die Charakteri-
sierung der elektronischen und chemischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che wird jeweils im Ver-
gleich zu der Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che diskutiert, die hier als Re-
ferenz dient. Eine Recherche zu der Grenzﬂa¨chenbildung der II-VI-Verbindungshalbleiter mit
Silizium-Oberﬂa¨chen hat erstaunlicher Weise zu dem Ergebnis gefu¨hrt, dass fu¨r diese Syste-
me nahezu keine qualitativ hochwertigen und verla¨sslichen Photoemissionsdaten in der Lite-
ratur vorhanden sind. Die eigenen Referenzexperimente zu diesen Grenzﬂa¨chen sind deshalb
notwendig fu¨r die Diskussion der Ergebnisse zur Abscheidung der II-VI-Verbindungshalbleiter
auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che 2. Die Anregung der Photoelektronen-Spektren erfolgt hier mit
Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 240 eV, also nicht mit der maximalen Ober-
ﬂa¨chenempﬁndlichkeit fu¨r die Si 2p-Emission. Grund hierfu¨r ist, dass bei einer Anregungsenergie
von hν = 140 eV das S 2p-Rumpfniveau nicht angeregt wird. Dieses besitzt eine Bindungsenergie
von EB(S 2p3/2) ∼ 162 eV, und der Wirkungsquerschnitt fu¨r die Photoionisation dieses Niveaus
liegt bei einer Anregung mit hν = 240 eV nahe am Maximum [181].
7.1 Referenzen: Grenzﬂa¨chen mit der Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che
7.1.1 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/ZnSe
Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 7.1 zeigt die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Zn 3d-
Rumpfniveaus sowie (d) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnSe auf
eine p-Si(111)7×7-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. Die Si 2p-Emission
des 7 × 7 rekonstruierten Substrates zeigt die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristischen Merkma-
le der von den verschiedenen Atompositionen induzierten chemisch verschobenen Komponen-
ten. Die Bindungsenergie der Si 2p-Volumenkomponente betra¨gt EB(Si 2p3/2) = 99.43 eV. Dies
entspricht einer Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che von EF − EV B = 0.58 eV und
verdeutlicht das fu¨r diese Oberﬂa¨che bekannte “Fermi Level Pinning“. Die bis an die Fermikan-
te heran reichenden Emissionen im Valenzband spiegeln den metallischen Charakter der 7 × 7
rekonstruierten Oberﬂa¨che wieder.
Unmittelbar mit dem Beginn der Abscheidung von ZnSe (∼ 0.25ML) verschwinden die fu¨r
die 7× 7 rekonstruierte Oberﬂa¨che charakteristischen Merkmale wie z.B. die niederenergetische
Komponente in der Si 2p-Emissionslinie oder die Fermikante im Valenzband. Stattdessen sind
in der Si 2p-Emissionslinie deutlich zusa¨tzliche Komponenten zu erkennen, die in der Summe in
Form einer Schulter auf der Seite ho¨herer Energien abgebildet werden (siehe Abbildung 7.1 (a)).
1Die Abscheideparameter der II-VI-Verbindungshalbleiter sind in Tabelle 4.5 auf Seite 46 zusammengefasst.
2Die Anfertigung eines Referenzdatensatzes war nur fu¨r zwei der drei verwendeten II-VI-Verbindungshalbleiter
mo¨glich, sodass fu¨r das System Si(111)/CdS keine eigenen Messungen vorliegen.
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Abbildung 7.1: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d- und (c) Zn 3d-Rumpfniveaus sowie
(d) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnSe auf eine p-Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che
bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-
Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des
Speicherrings normiert. Die Anpassungen an ausgewa¨hlte Spektren sind rechts dargestellt.
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Aus der Anpassung an das Spektrum (siehe rechts in Abbildung 7.1) ergibt sich, dass neben
der Emission der Silizium-Volumenatome drei hierzu jeweils um ∼ 0.5 eV zu ho¨heren Energi-
en verschobene Komponenten vorliegen, von denen die erste Komponente (1δ) deutlich in der
Intensita¨t dominiert. Diese gegenu¨ber der Emission der Silizium-Volumenatome chemisch ver-
schobenen Komponenten werden als 1δ, 2δ und 3δ mit δ = 0.5 eV bezeichnet und sind auf
Si-Se-Bindungen in unterschiedlicher Koordination auf der Oberﬂa¨che oder an der Grenzﬂa¨che
zuru¨ckzufu¨hren 3. Mit der weiteren Abscheidung von ZnSe (∼ 0.5ML) nimmt die Intensita¨t
der durch die ho¨herenergetischen Komponenten verursachte Schulter in der Si 2p-Emissionslinie
zu und deren Maximum verschiebt sich leicht zu ho¨heren Energien. Die Anpassung an diese
Kurve ergibt, dass hier eine vierte (4δ) zusa¨tzliche Komponente vorhanden ist. Die Komponente
1δ dominiert weiterhin in der Intensita¨t, doch die Komponente 3δ ist intensiver geworden. Bei
einer Erho¨hung der Bedeckung an ZnSe (∼ 1ML) nimmt die Intensita¨t der Komponente 4δ
zu, wohingegen die anderen chemisch verschobenen Komponenten nahezu unvera¨ndert bleiben.
Insgesamt nimmt die Intensita¨t der Si 2p-Emission mit der Abscheidung an ZnSe kontinuierlich
ab und fu¨r Bedeckungen > 2ML ist das Signal vollsta¨ndig unterdru¨ckt. Die Bindungsenergie
der Silizium-Volumenkomponente bleibt fu¨r alle Bedeckung nahezu unvera¨ndert, sodass sich
mit der Abscheidung von ZnSe und der damit verbundenen Reaktion an der Oberﬂa¨che die
Pinning-Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che nicht vera¨ndert.
Auch in der Se 3d-Emission sind zu Beginn der Abscheidung von ZnSe mehrere unterschied-
liche Komponenten zu erkennen (siehe Abbildung 7.1 (b)). Fu¨r eine Bedeckung von ∼ 0.25ML
sind diese Komponenten in einer Anpassung exemplarisch dargestellt (siehe rechts in Abbil-
dung 7.1). Die dominierende Komponente entspricht der Emission von ZnSe, wobei die nie-
derenergetischen Komponenten den Selen-Atomen in den unterschiedlichen SiSeX-Umgebungen
(1δ-3δ) zuzuordnen sind. Mit der weiteren Abscheidung nimmt der Anteil der Emission von ZnSe
kontinuierlich zu und ab einer Bedeckung von ∼ 2.5ML dominiert diese die Se 3d-Emissionslinie.
Die Bindungsenergie der Se 3d-Emission verschiebt sich mit zunehmender Bedeckung kontinu-
ierlich zu kleineren Energien. Fu¨r ho¨here Bedeckung ist jedoch wieder eine leichte Verschiebung
zuru¨ck zu ho¨heren Energien zu erkennen. Die Zn 3d-Emission zeigt einen parallelen Verlauf in
Intensita¨t und Energie wie die entsprechende Komponente der Se 3d-Emission (siehe Abbil-
dung 7.1 (c)). Zusa¨tzliche chemisch verschobene Komponenten sind in dieser Linie fu¨r keine der
Bedeckungen mit ZnSe vorhanden. Die Emissionen des Valenzbandes zeigen keine besonderen
Details (siehe Abbildung 7.1 (d)). Mit zunehmender Bedeckung gewinnen hier die fu¨r das ZnSe
typischen Emissionen bei einer Energie von ∼ 3 eV und ∼ 6.5 eV an Intensita¨t und es entwickelt
sich ein fu¨r ZnSe typisches Spektrum.
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Die zuvor dargestellten Ergebnisse stimmen gut mit der von Bringans et al. nach der Abschei-
dung von ZnSe oder Selen auf die Silizium (100)-Oberﬂa¨che beobachteten Grenzﬂa¨chenreaktion
u¨berein [182, 183]. Analog hierzu entstehen auch bei der Abscheidung von ZnSe auf die Silizi-
um (111)-Oberﬂa¨che vier chemisch verschobene ho¨herenergetische Komponenten 1δ bis 4δ mit
δ = 0.5 eV. Der relative Anteil der Komponenten δ zueinander ist hier jedoch ein anderer. Dies
ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass bei der Silizium (111)-Oberﬂa¨che nur eine freie Bindung pro
Silizium-Oberﬂa¨chenatom vorliegt und somit die Komponente 1δ am wahrscheinlichsten ist, wo-
3Diese Zuordnung und Nomenklatur erfolgt analog zu der von Bringans et al. [182, 183]. Diese haben fu¨r die Ab-
scheidung von ZnSe oder Selen auf der Silizium (100)-Oberﬂa¨che eine Grenzﬂa¨chenreaktion unter der Bildung
von vier chemisch verschobenen ho¨herenergetischen Komponenten 1δ bis 4δ mit δ = 0.5± 0.03 eV beobachtet.
δ entspricht hier der Anzahl an Selen-Atomen, die an ein Silizium-Atom gebunden sind. 4δ entspricht einer
Anordnung in der ein Silizium- von vier einfach gebunden Selen-Atomen tetraedrisch umgeben wird (SiSe2).
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Abbildung 7.2: Schematische Darstellung unterschiedlicher Konﬁgurationen von Selen-Atomen auf der
Silizium (111)-Oberﬂa¨che: (a) Seitenansicht zur (111)-Fla¨che und (b) um 90◦ gedreht in Sicht parallel
zur [111]-Richtung.
hingegen bei der Silizium (100)-Oberﬂa¨che zwei freie Bindungen pro Silizium-Oberﬂa¨chenatom
vorliegen und somit die Komponente 2δ bevorzugt gebildet wird.
Aus den Anpassungen an die Si 2p-Emissionslinie (siehe rechts in Abbildung 7.1) geht her-
vor, dass fu¨r alle Bedeckungen an ZnSe die Komponente 1δ innerhalb der chemisch verschobe-
nen Komponenten u¨berwiegt, wobei diese fu¨r ho¨here Bedeckungen an Intensita¨t verliert. Die-
se Komponente ist auf die Bindung von Selen-Atomen zu jeweils zwei benachbarten Silizium-
Oberﬂa¨chenatomen zuru¨ckzufu¨hren. Jedes dieser Silizium-Atome hat dann ein Selen- und drei
Silizium-Atome im Volumen als Bindungspartner. Fu¨r den Beginn der mit der Abscheidung
einsetzenden Grenzﬂa¨chenreaktion (∼ 0.25ML) sind nahezu alle Silizium (111)-Oberﬂa¨chen-
atome in dieser Konﬁguration (1δ) mit Selen terminiert. Diese Anordnung der Selen-Atome in
sogenannten Bru¨cken-Positionen (“bridge sites“) auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist auch von
Dev et al. nachgewiesen worden [184]. Allerdings existieren auf der (111)-Oberﬂa¨che drei a¨qui-
valente Bru¨cken-Positionen, die jeweils entlang der [101], [001] und [110]-Richtung angeordnet
sind. Eine weitreichende Ordnung der Selen-Atome auf der Oberﬂa¨che konnte deshalb nicht be-
obachtet werden. Mit der weiteren Abscheidung an ZnSe nimmt die Intensita¨t der Komponente
3δ zu (∼ 0.5ML). Die hierfu¨r notwendige Konﬁguration der Atome an der Oberﬂa¨che kann nur
dann erreicht werden, wenn die Selen-Atome die Silizium-Oberﬂa¨chenatome der obersten Lage
ersetzen und somit jedes Silizium-Atom in der darunter beﬁndlichen Lage an drei Selen-Atome in
“on-top“-Positionen an der Oberﬂa¨che gebunden ist. Fu¨r ho¨here Bedeckungen (∼ 1ML) nimmt
auch die Intensita¨t der zuvor neu aufgetretenen Komponente 4δ zu. Dies weist darauf hin, dass
sich mit der Abscheidung von ZnSe auch eine SiSe2-artige Phase an der Oberﬂa¨che bildet.
Ausgehend von der Struktur der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che (siehe Abbildung 2.4 auf Seite 20)
erscheint die Adsorption von Selen-Atomen an den freien Bindungen der 12 Silizium-Adatome
entlang des Randes der Halb-Zellen am wahrscheinlichsten. Die Selen-Atome bilden vermutlich
eine Bru¨cke zwischen den Halb-Zellen und binden an jeweils ein Adatom am Rand einer nicht ge-
falteten und einer gefalteten Halb-Zelle. Der Einbau der Selen-Atome in die Silizium-Oberﬂa¨che
in “on-top“-Positionen erfolgt dagegen sehr wahrscheinlich in der Form, dass die sechs verblei-
benden Silizium-Adatome der zweiten Lage durch Selen-Atome ersetzt werden. Das Verha¨ltnis
von Silizium-Atomen, die an der Bildung von Si-Se-Bru¨cken beteiligt sind zu Silizium-Atomen,
die durch Selen-Atome ersetzt werden betra¨gt demnach ungefa¨hr 2:1. Dieses Verha¨ltnis spiegelt
sich sehr gut in dem zu Beginn der Abscheidung von ZnSe beobachteten Anteil der Komponenten
1δ zu 3δ wieder (siehe rechts in Abbildung 7.1).
Beginnend mit der Absorption von Selen an den freien Bindungen der Silizium (111)-Ober-
ﬂa¨che (1δ) tritt mit zunehmender Bedeckung eine umfangreichere Grenzﬂa¨chenreaktion ein,
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Abbildung 7.3: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p, Zn 3d und Se 3d-Photoemissionslinien
aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnSe in ML nach der Abscheidung von ZnSe auf die
Si(111)7×7-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. (b) Entwicklung der Bindungsener-
gien der Volumenkomponente der Si 2p-Emissionslinie sowie der dem ZnSe entsprechenden Komponenten
der Zn 3d- und Se 3d-Emissionslinie der Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/ZnSe in Bezug auf das Valenzbandma-
ximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber
der nominellen Bedeckung an ZnSe in ML.
in deren Verlauf der Beitrag der ho¨herenergetischen Komponenten (3δ und 4δ) zunimmt und
Silizium-Atome aus der Oberﬂa¨che herausgelo¨st und durch Selen-Atome ersetzt werden. Eine
schematische Darstellung der unterschiedlichen Konﬁgurationen der Selen-Atome auf der Silizi-
um (111)-Oberﬂa¨che ist in Abbildung 7.2, (a) in Seitenansicht zur (111)-Fla¨che und (b) um 90◦
gedreht in Sicht parallel zur [111]-Richtung, dargestellt. Die Abbildung zeigt die unterschiedli-
chen potentiellen Bru¨cken-Positionen der Selen-Atome auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und die
auf “on-top“-Positionen in die Oberﬂa¨che eingebauten Selen-Atome. In den Bru¨cken-Positionen
ist die Elektronenkonﬁgurationsregel der Silizium-Oberﬂa¨chenatome und der adsorbierten Selen-
Atome erfu¨llt. Fu¨r die Selen-Atome in “on-top“-Positionen ist dies dagegen nicht der Fall. Hier
besitzen die Selen-Atome ein freies ungebundenes Elektron. Es kann daher angenommen wer-
den, dass diese freien Elektronen die Bindungen zwischen dem Substrat und der anschließend
aufwachsenden ZnSe-Schicht eingehen. In Folge dessen ﬁndet eine ﬂa¨chendeckende Keimbildung
statt, die ein lagenartiges Wachstum von ZnSe als wahrscheinlich erachten la¨sst.
Die beobachtete Grenzﬂa¨chenreaktion fu¨hrt dazu, dass sich eine aus mehreren Komponenten
zusammengesetzte Grenzﬂa¨chenphase SiSeX bildet, auf der das weitere Wachstums von ZnSe
stattﬁndet. Die Grenzﬂa¨chenphase ist im Wesentlichen nicht strukturiert. So ist z.B. mittels
der Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) keine weitreichende Ordnung nachweis-
bar 4. Abbildung 7.3 (a) zeigt den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p-, Zn 3d- und
Se 3d-Photoemissionslinien, aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnSe nach der
Abscheidung von ZnSe auf die Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che. Der Verlauf der Intensita¨ten gibt keinen
Hinweis auf die Existenz eines Inselwachstums (hier wa¨re ein linearer Abfall bzw. Anstieg der
Intensita¨ten zu erwarten), sondern es ist ein eher exponentieller Verlauf zu erkennen, der auf
4Die genaue Struktur der Grenzﬂa¨che ist jedoch nicht gekla¨rt und bedarf weiterer detaillierterer Untersuchungen,
die jedoch u¨ber das Ziel dieser Arbeit hinausgehen.
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ein lagenartiges Wachstum der Schicht hindeutet (Frank van der Merwe-Modus). Weiterhin ist
zu erkennen, dass die Intensita¨t der Se 3d-Emission zu Beginn der Abscheidung schneller an-
steigt als die Intensita¨t der Zn 3d-Emission. Dies besta¨tigt die zuvor diskutierte Existenz einer
zu Beginn der Abscheidung auftretenden Grenzﬂa¨chenreaktion unter der Bildung einer SiSeX-
artigen Grenzﬂa¨chenphase. Aufgrund der Existenz dieser Selen-haltigen Grenzﬂa¨chenphase kann
angenommen werden, dass die ZnSe-Schicht im Anschluss daran Anionen-terminiert (Selen)
aufwa¨chst und zuna¨chst eine Lage von Zink-Atomen auf der Selen-haltigen Grenzﬂa¨chenphase
vorliegt, bevor im Anschluss daran die erste Lage von Selen-Atomen der ZnSe-Schicht folgt.
Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨che
Die Charakterisierung der elektronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che erfolgt anhand der Be-
stimmung der Bandanpassung aus dem Verlauf der Bindungsenergie von Substrat und auf-
wachsender Schicht 5. Abbildung 7.3 (b) zeigt diesen Verlauf fu¨r die Volumenkomponente der
Si 2p-Emissionslinie sowie der dem ZnSe entsprechenden Komponenten der Grenzﬂa¨che Si(111)-
7× 7/ZnSe in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF −EV B (nach Abzug der entsprechenden
Materialkonstanten (EV BB ), siehe Tabelle 4.6 auf Seite 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen
Bedeckung an ZnSe. Wie zuvor schon erwa¨hnt, zeigen die Si 2p-Emissionen mit der Abscheidung
von ZnSe gegenu¨ber der gepinnten Oberﬂa¨che des 7×7 rekonstruierten Substrates nahezu keine
Verschiebung in der Bindungsenergie. Aufgrund der Bildung einer unstrukturierten, vermutlich
defektreichen Grenzﬂa¨chenphase ist dies versta¨ndlich, da ohne eine geordnete Struktur keine
Passivierung aller freien Bindungen an der Oberﬂa¨che erfolgt, sodass das Ferminiveau an der
Oberﬂa¨che weiterhin an der Pinning-Position verbleibt. Die Emissionen des Zn 3d- und des Se 3d-
Rumpfniveaus verschieben sich dagegen parallel bis zur vollsta¨ndigen Bedeckung (∼ 2.5ML) der
Oberﬂa¨che mit ZnSe kontinuierlich um insgesamt ∼ 0.3 eV zu kleineren Energien.
Die Valenzbanddiskontinuita¨t fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe ergibt sich direkt aus
der Diﬀerenz der Valenzbandoberkanten von Substrat (Silizium) zu Schicht (ZnSe) und be-
tra¨gt ∆EV B = 0.55 ± 0.1 eV (siehe Abbildung 7.3 (b)). Unter Beru¨cksichtigung der Ener-
gielu¨cken der an der Grenzﬂa¨chenbildung beteiligten Materialien (siehe Tabelle 4.5 auf Seite 46)
kann gema¨ß Gleichung 3.4 auf Seite 32 auch die Leitungsbanddiskontinuita¨t an der Grenz-
ﬂa¨che berechnet werden, die sich zu ∆ELB = 1.03 eV ergibt. Leider war zu dem Zeitpunkt
der Grenzﬂa¨chen-Experimente keine Messung der Austrittsarbeit (mittels UPS) mo¨glich, sodass
keine Aussage u¨ber einen Grenzﬂa¨chendipol auf der Basis von experimentellen Werten getrof-
fen werden kann. Eine Aussage u¨ber die Existenz und die Gro¨ße eines Dipolsprungs an der
Grenzﬂa¨che kann hier nur auf der Grundlage von Literaturwerten erfolgen (siehe Fußnote 5).
Da die Potentiale einer Halbleiteroberﬂa¨che (Φ, χ, IP ) von der atomaren Struktur der Ober-
ﬂa¨che bestimmt werden, erfolgt die Abscha¨tzung des Dipolpotentials an der Grenzﬂa¨che unter
der Annahme der Ionisationspotentiale von IP (Si(111)7 × 7) = 5.09 eV (siehe Abbildung 5.7
auf Seite 70) und IP (ZnSe) = 6.6 eV fu¨r eine Selen-terminierte ZnSe-Oberﬂa¨che [47]. Fu¨r die
Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe ergibt sich daraus ein Dipolpotential an der Grenzﬂa¨che von
δ = 0.96 eV. Hunger et al. haben fu¨r die Adsorption von Schwefel auf der Silizium (111)-
Oberﬂa¨che ein Oberﬂa¨chendipolpotential von δ = 0.61 eV bestimmt [92], der auf die Polarita¨t der
Si-S-Bindungen an der Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren ist und aufgrund der Elektronegativita¨ten von
Silizium (XSi = 1.9) und Schwefel (XS = 2.58) [185] zu einem Ladungstransfer an den Schwefel
fu¨hrt (Siδ+ - Sδ−). Da sich die Elektronegativita¨ten von Schwefel und Selen (XSe = 2.55) [185] nur
unwesentlich unterscheiden, kann angenommen werden, dass fu¨r die Adsorption von Selen auf der
Silizium (111)-Oberﬂa¨che ein a¨hnlicher Ladungstransfer stattﬁndet, wie es fu¨r die Adsorption des
5Dies gilt fu¨r diese und alle weiteren in diesem Kapitel behandelten Grenzﬂa¨chen.
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Abbildung 7.4: Oberﬂa¨chen-Energie-Diagramm
der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe nach der Ab-
scheidung von ZnSe bei einer Substrattemperatur
von T = 150◦C.
Schwefels der Fall ist, und somit ein a¨hnliches Dipolpotential von δ ∼ 0.60 eV an der Oberﬂa¨che
verursacht wird. Dies bedeutet, dass der fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/ZnSe berechnete Grenz-
ﬂa¨chendipol von δ = 0.96 eV zum u¨berwiegenden Teil auf die Polarita¨t der Si-Se-Bindungen der
SiSeX-artigen Grenzﬂa¨chenphase zuru¨ckzufu¨hren ist. Abbildung 7.4 zeigt die Bandanpassung
der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe in Form eines Oberﬂa¨chen-Energie-Diagramms.
7.1.2 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/ZnS
Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) S 2p- und (c) Zn 3d-Rumpfniveaus sowie (d) die
Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnS auf eine p-Si(111)7×7-Oberﬂa¨che
bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C sind in Abbildung 7.5 dargestellt. Die Emissionen
des 7 × 7 rekonstruierten Substrates zeigen auch hier die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristi-
schen Merkmale in der Rumpfniveau-Emission und im Valenzband. Die Bindungsenergie der
Si 2p-Volumenkomponente betra¨gt EB(Si 2p3/2) = 99.41 eV. Dies entspricht einer Position des
Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che von EF − EV B = 0.56 eV.
Mit der Abscheidung von ZnS (∼ 0.5ML) verschwinden die charakteristischen Merkmale der
7× 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che und in der Si 2p-Emissionslinie treten zusa¨tzliche Komponen-
ten auf, die auch hier in der Summe in Form einer Schulter auf der Seite ho¨herer Energien
abgebildet werden (siehe Abbildung 7.5 (a)). Die Anpassung an das Spektrum (siehe rechts in
Abbildung 7.5) zeigt, dass neben der Emission der Silizium-Volumenatome vier hierzu jeweils
um ∼ 0.55 eV zu ho¨heren Energien verschobene Komponenten vorliegen. Diese gegenu¨ber der
Emission der Silizium-Volumenatome chemisch verschobenen Komponenten werden analog zur
der im vorherigen Abschnitt eingefu¨hrten Nomenklatur als 1δ bis 4δ mit δ = 0.55 eV bezeichnet
und sind auf Si-S-Bindungen in unterschiedlicher Koordination auf der Oberﬂa¨che oder an der
Grenzﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren. Die Komponente 1δ dominiert innerhalb der chemisch verschobenen
Komponenten in der Intensita¨t, auch die Komponente 3δ ist deutlich zu erkennen, wohingegen
die beiden verbleibenden Komponenten nur schwach ausgebildet sind. Mit der weiteren Ab-
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Abbildung 7.5: Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) S 2p- und (c) Zn 3d-Rumpfniveaus sowie
(d) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnS auf eine p-Si(111)7×7-Oberﬂa¨che bei
einer Substrattemperatur von T = 150◦C. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung
einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des Speicherrings
normiert. Die Anpassungen an ausgewa¨hlte Spektren sind rechts dargestellt.
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scheidung von ZnS (∼ 1ML) nimmt die Intensita¨t der Komponente 3δ in gleichem Masse zu
wie die Intensita¨t der Komponente 1δ abnimmt, aber weiterhin in der Intensita¨t u¨berwiegt. Bei
einer Erho¨hung der Bedeckung mit ZnS (∼ 2ML) wird die Komponente 1δ erneut schwa¨cher
und die Intensita¨ten der Komponenten 3δ und 1δ sind nahezu identisch. Die anderen chemisch
verschobenen Komponenten (2δ und 4δ) sind fu¨r alle Bedeckungen nur sehr schwach vorhanden.
Insgesamt nimmt die Intensita¨t der Si 2p-Emission mit der Abscheidung an ZnS kontinuierlich
ab und ab einer Bedeckung von > 4ML ist das Signal vollsta¨ndig unterdru¨ckt. Die Vera¨nderung
der Pinning-Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che mit der Abscheidung von ZnS und der
damit verbundenen Reaktion an der Oberﬂa¨che ist vernachla¨ssigbar.
In der S 2p-Linie sind zu Beginn der Abscheidung von ZnS ebenfalls zusa¨tzlich chemisch ver-
schobene niederenergetische Komponente vorhanden, die auf die bei der Abscheidung gebildeten
Si-SX-Bindungen an der Substrat-Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren sind (siehe Abbildung 7.1 (b) und
exemplarisch fu¨r die Bedeckung von ∼ 0.5ML in einer Anpassung, rechts in Abbildung 7.1).
Mit der weiteren Abscheidung von ZnS nehmen die Intensita¨ten der Emissionen der aufwach-
senden Schicht (S 2p und Zn 3d) zu (siehe Abbildung 7.1 (b) und (c)). Die aufgrund der Si-
SX-Bindungen verursachten niederenergetischen Komponenten in der S 2p-Emission verlieren
relativ an Intensita¨t und die Bindungsenergien der S 2p- und Zn 3d-Emission verschieben sich
mit zunehmender Bedeckung kontinuierlich parallel zu kleineren Energien. Fu¨r hohe Bedeckung
ist auch hier wieder eine Verschiebung zuru¨ck zu ho¨heren Energien zu erkennen. Die Emissionen
des Valenzbandes zeigen eine mit zunehmender Bedeckung ansteigende Intensita¨t der fu¨r das
ZnS typischen Emissionen bei einer Energie von ∼ 3.5 eV und ∼ 7 eV und es entwickelt sich ein
fu¨r ZnS typisches Spektrum (siehe Abbildung 7.1 (d)).
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Die zuvor dargestellten Ergebnisse stehen in guter U¨bereinstimmung mit Ergebnissen von We-
ser et al., die fu¨r die Adsorption von Schwefel auf der Silizium (100)-Oberﬂa¨che verschiedene,
pro Si-S-Bindung um jeweils einen Betrag von 0.62 ± 0.05 eV zu ho¨heren Energien verschobene
Komponenten in der Si 2p-Emission beobachten [186]. Diese Beobachtungen wurden von Hun-
ger et al. fu¨r die Adsorption von Schwefel auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che besta¨tigt, wobei hier
im Wesentlichen nur zwei chemisch verschobene Komponenten, mit einem ∆EB von 0.62 eV und
1.86 eV gegenu¨ber der Silizium-Volumenkomponente, nachgewiesen wurden [92]. Auch die eige-
nen Daten zeigen, dass nach der Abscheidung von ZnS auf die Silizium (111)-Oberﬂa¨che fu¨r alle
Bedeckungen die Komponenten 1δ und 3δ mit einem ∆EB von 0.55 eV und 1.65 eV maßgeblich
dominieren. Analog zur Abscheidung von ZnSe ist die Komponente 1δ auf die Adsorption von
Schwefel in Bru¨cken-Positionen (“bridge sites“) und die Komponente 3δ auf Schwefel-Atome
in “on-top“-Positionen an der Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren, sodass im ersten Fall (1δ) eine Si-S-
Bindungen und im zweiten Fall (3δ) drei Si-S-Bindungen vorliegen (siehe Abbildung 7.2). Wie
bereits fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe diskutiert (siehe Kapitel 7.1.1), ko¨nnen fu¨r die
Abscheidung von ZnS auf die 7 × 7 rekonstruierte Silizium-Oberﬂa¨che die gleichen Annahmen
betreﬀs der Adsorptionspla¨tze von Schwefel-Atomen in Bru¨cken-Positionen, bzw. des Einbaus
von Schwefel-Atomen in “on-top“-Positionen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che getroﬀen werden. Zu
Beginn der Abscheidung von ZnS dominiert die Adsorption von Schwefel in Bru¨cken-Positionen
(1δ) 6, doch mit zunehmender Bedeckung der Oberﬂa¨che nimmt deren Anteil ab und es werden
zunehmend Silizium-Oberﬂa¨chenatome durch Schwefel-Atome in “on top“-Positionen ersetzt
(3δ), bis die Intensita¨ten der beiden Komponenten fast identisch sind (∼ 2ML). Bei der Ad-
6Auch hier gilt, dass auf der (111)-Oberﬂa¨che drei a¨quivalente Bru¨cken-Positionen existieren, die jeweils entlang
der [101], [001] und [110]-Richtung angeordnet sind, sodass keine weitreichende Ordnung der Schwefel-Atome
auf der Oberﬂa¨che beobachtet wird.
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∆EVB = 1.20 ± 0.1
(a) (b)
Abbildung 7.6: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p-, Zn 3d- und S 2p-Photoemissionslinien
aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS in ML nach der Abscheidung von ZnS auf die
Si(111)7×7-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. (b) Entwicklung der Bindungsener-
gien der Volumenkomponente der Si 2p-Emissionslinie sowie der dem ZnS entsprechenden Komponenten
der Zn 3d- und S 2p-Emissionslinie der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnS in Bezug auf das Valenzbandma-
ximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber
der nominellen Bedeckung an ZnS in ML.
sorption von Schwefel in Bru¨cken-Position sa¨ttigt ein Schwefel-Atom zwei Silizium-Oberﬂa¨che-
natome ab, d.h. es liegt ein halbes Schwefel-Atom pro Oberﬂa¨chen-Einheitszelle vor. Werden
die Schwefel-Atome dagegen auf den Pla¨tzen der Silizium-Oberﬂa¨chenatome in die Oberﬂa¨che
eingebaut, ist ein Schwefel-Atom pro Oberﬂa¨chen-Einheitszelle vorhanden. Mit fortschreitender
Grenzﬂa¨chenreaktion nimmt die Fla¨che der mit Schwefel inﬁltrierten Oberﬂa¨che somit immer
mehr zu. Mit Abschluss der Reaktion (∼ 2ML) liegt eine Oberﬂa¨che vor, auf der ungefa¨hr
75% der Silizium-Oberﬂa¨chenatome durch Schwefel-Atome ersetzt sind. Eine weitreichende Ord-
nung kann fu¨r diese Oberﬂa¨che jedoch nicht angenommen werden, da unterschiedliche atomare
Konﬁgurationen nebeneinander vorliegen. Auch hier gilt, dass die Elektronenkonﬁgurationsre-
gel fu¨r die Schwefel-Atome in den Bru¨cken-Positionen erfu¨llt ist, wohingegen Schwefel-Atome in
“on-top“-Positionen ein freies ungebundenes Elektron besitzen. Deshalb gehen diese sehr wahr-
scheinlich die Bindungen zwischen dem Substrat und der aufwachsenden ZnS-Schicht ein. Dies
hat eine ﬂa¨chendeckende Keimbildung zur Folge und la¨sst ein lagenartiges Wachstum von ZnS
als wahrscheinlich erachten.
Die Tatsache, dass fu¨r die Adsorption von Schwefel oder die Abscheidung von ZnS auf der
Silizium (111)-Oberﬂa¨che im Gegensatz zur Adsorption von Schwefel auf der Silizium (100)-
Oberﬂa¨che die Komponente 4δ, die Bildung einer SiS2-artigen Phase, nahezu gar nicht beob-
achtet wird, ist vermutlich darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass die Substrattemperatur von T = 150◦C
nicht ausreicht, um eine vollsta¨ndige Oxidation der Silizium-Oberﬂa¨chenatome zu bewirken,
bzw. neben dem Austausch von Silizium-Oberﬂa¨chenatomen durch Schwefel einen zusa¨tzlichen
Austausch von Silizium-Atomen aus dem Volumen zu gewa¨hrleisten.
Die normierten Intensita¨ten der Photoemissionslinien von Substrat und Schicht (Si 2p, Zn 3d
und S 2p) aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS nach der Abscheidung von
ZnS auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che zeigen auch hier einen exponentiellen Verlauf (siehe Abbil-
dung 7.6 (a)). Dies deutet auf ein lagenartiges Wachstum der ZnS-Schicht hin. Die Intensita¨t
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der S 2p-Emission steigt zu Beginn der Abscheidung schneller an als die Intensita¨t der Zn 3d-
Emission und besta¨tigt die zuvor diskutierte Existenz einer zu Beginn der Abscheidung auf-
tretenden Grenzﬂa¨chenreaktion unter der Bildung einer SiSX-artigen Grenzﬂa¨chenphase. Auch
hier kann angenommen werden, dass die ZnS-Schicht Anionen-terminiert (Schwefel) auf dieser
Schwefel-haltigen Grenzﬂa¨chenphase aufwa¨chst, zuna¨chst eine Lage von Zink-Atomen vorliegt,
bevor im Anschluss daran die erste Lage von Schwefel-Atomen der ZnS-Schicht folgt.
Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨che
Der Verlauf der Bindungsenergien von Substrat (die Volumenkomponente der Si 2p-Emissions-
linie) und Schicht (der dem ZnS entsprechenden Komponenten) der Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/ZnS
in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF −EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkon-
stanten (EV BB ), siehe Tabelle 4.6 auf Seite 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung
an ZnS, ist in Abbildung 7.6 (b) dargestellt. Die Si 2p-Emissionen zeigen mit der Abscheidung
von ZnS nahezu keine Verschiebung in der Bindungsenergie gegenu¨ber der gepinnten Ober-
ﬂa¨che des 7 × 7 rekonstruierten Substrates. Das Ferminiveau an der Oberﬂa¨che verbleibt auch
hier aufgrund der bei der Reaktion gebildete defektreichen Grenzﬂa¨chenphase weiterhin an der
Pinning-Position. Die Emissionen des Zn 3d- und des S 2p-Rumpfniveaus verschieben sich da-
gegen parallel bis zur vollsta¨ndigen Bedeckung (∼ 4ML) der Oberﬂa¨che mit ZnS kontinuierlich
um insgesamt einen Betrag von ∼ 0.2 eV zu kleineren Energien.
Die Valenzbanddiskontinuita¨t der Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/ZnS betra¨gt ∆EV B = 1.20±0.1 eV
(siehe Abbildung 7.6 (b)). Mit den Energielu¨cken der an der Grenzﬂa¨chenbildung beteilig-
ten Materialien (siehe Tabelle 4.5 auf Seite 46) ergibt sich gema¨ß Gleichung 3.4 auf Seite 32
eine Leitungsbanddiskontinuita¨t von ∆ELB = 1.38 eV. Die Abscha¨tzung des Dipolpotentials
an der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnS erfolgt unter der Annahme der Ionisationspotentiale von
IP (Si(111)7 × 7) = 5.1 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70) und IP (ZnS) = 7.5 eV [146] und
ergibt ein Dipolpotential von δ = 1.21 eV. Hunger et al. haben fu¨r die Adsorption von Schwefel
Abbildung 7.7: Oberﬂa¨chen-Energie-Diagramm
der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe nach der Ab-
scheidung von ZnSe bei einer Substrattemperatur
von T = 150◦C.
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auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che einen Oberﬂa¨chendipol von δ = 0.61 eV bestimmt [92], der
auf die Polarita¨t der Si-S-Bindungen an der Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren ist. Der fu¨r die Grenz-
ﬂa¨che Si(111)7×7/ZnS berechnete Grenzﬂa¨chendipol von δ = 1.21 eV kann somit zur Ha¨lfte auf
die Polarita¨t der Si-S-Bindungen der Grenzﬂa¨chenphase zuru¨ckgefu¨hrt werden. Abbildung 7.7
zeigt die Bandanpassung der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnS in Form eines Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramms 7.
7.1.3 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/CdS
Literaturu¨berblick
Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/CdS war die Anfertigung eines Referenzdatensatzes nicht
mo¨glich und es muss auf Literaturdaten zuru¨ckgegriﬀen werden. U¨berraschender Weise sind
jedoch in der Literatur nur vereinzelte Beitra¨ge zu dieser Grenzﬂa¨che zu ﬁnden. Katnani et al.
haben die Valenzbanddiskontinuita¨t fu¨r das System CdS/Si u¨ber die Abscheidung von Silizium
mittels Elektronenstrahlverdampfung auf die unpolare CdS(1010)-Oberﬂa¨che anhand der Va-
lenzbandspektren bestimmt [188, 189]. Die Autoren ermitteln eine Valenzbanddiskontinuita¨t von
∆EV B = 1.55 eV, wobei die Struktur und die Kristallinita¨t des abgeschiedenen Siliziums nicht
bekannt ist. Die Gu¨ltigkeit dieses Wertes ist fu¨r eine Umkehrung des Systems, die Abscheidung
von CdS auf ein kristallines z.B. 7× 7 rekonstruiertes Silizium-Substrat jedoch nicht zwingend
gegeben. So haben Katnani et al. z.B. fu¨r das System ZnSe/Si eine Valenzbanddiskontinuita¨t
von ∆EV B = 1.25 eV bestimmt [189]. Dies u¨berschreitet den in dieser Arbeit bestimmten Wert
der Valenzbanddiskontinuita¨t fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe um ∼ 0.70 eV. Aufgrund
dieser großen Abweichung ko¨nnen die Daten von Katnani et al. nicht als verla¨ssliche Referenz
angesehen werden und es wird an dieser Stelle auf die Konstruktion eines Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramm verzichtet.
Kundu et al. haben in einem Experiment zur Abscheidung von CdS auf die Si(111)7 × 7-
Oberﬂa¨che bei verschiedenen Substrattemperaturen ebenfalls die Valenzbanddiskontinuita¨ten
der Grenzﬂa¨che Si(111)/CdS bestimmt [190]. Die dort bestimmten Werte ∆EV B = 1.60 eV fu¨r
die Abscheidung bei Raumtemperatur und ∆EV B = 1.30 eV fu¨r die Abscheidung bei ∼ 300◦C
sind vergleichbar mit den zuvor diskutierten Ergebnissen von Katnani et al.. Fu¨r diese Er-
gebnisse erscheint jedoch die Auswertung der experimentellen Daten fragwu¨rdig, sodass auch
diese Literaturstelle keine verla¨ssliche Referenz fu¨r die Banddiskontinuita¨ten der Grenzﬂa¨che
Si(111)/CdS bietet. Dennoch berichten Kundu et al. aufgrund der beobachteten Vera¨nderun-
gen der Valenzbandspektren von einer Grenzﬂa¨chenreaktion zwischen dem abgeschiedenen CdS
und dem Silizium-Substrat und von einem lagenartigen Wachstumsmodus. Dieses Verhalten ist
nach den zuvor diskutierten Ergebnissen zu den Grenzﬂa¨chen Si(111)7 × 7/ZnSe (siehe Kapi-
tel 7.1.1) und Si(111)7 × 7/ZnS (siehe Kapitel 7.1.2) auch sehr wahrscheinlich. Deshalb kann
angenommen werden, dass sich fu¨r die Abscheidung von CdS auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
ebenfalls eine Si-SX-artige Grenzﬂa¨chenphase bildet, die a¨hnliche Eigenschaften besitzt wie die
nach der Abscheidung von ZnS auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che beobachtete. Demzufolge ﬁn-
det ein Ladungstransfer zum Schwefel statt, wodurch ein a¨hnlicher Beitrag (δ ∼ 0.60 eV) zum
Grenzﬂa¨chendipol geleistet wird.
7Die hier bestimmte Valenzbanddiskontinuita¨t weicht von dem von Maierhofer et al. fu¨r diese Grenzﬂa¨che ermit-
telten Wert von ∆EV B = 0.70±0.30 eV erheblich ab [187]. Aufgrund der Qualita¨t der eigenen experimentellen
Daten wird der daraus bestimmte Wert jedoch als verla¨sslich angesehen. Maierhofer et al. begru¨nden die große
Abweichung ihres Wertes von einem aufgrund theoretischer U¨berlegungen zu erwartenden gro¨ßeren Wert mit
dem Einﬂuss eines Grenzﬂa¨chendipols.
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7.2 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe
7.2.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 7.8 stellt die Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Ga 3d-, (c) Se 3d- und
(d) Zn 3d-Rumpfniveaus sowie (e) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von
ZnSe auf eine p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C dar.
Die Emissionen des Si(111):GaSe-Substrates zeigen die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristische
Form sehr scharfer Rumpfniveauemissionen, wobei deren Bindungsenergien von EB(Si 2p3/2) =
99.24 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.44 eV und EB(Ga 3d5/2) = 19.61 eV zeigen, dass die Passivierung
der Silizium (111)-Oberﬂa¨che in Flachbandsituation hier nicht ganz ideal gelungen ist. Die Posi-
tion des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che betra¨gt EF −EV B = 0.39 eV. Es ist noch eine geringe
Anzahl von Defekten (sehr wahrscheinlich in Form ungesa¨ttigter Bindungen, evtl. an den Stufen
der Oberﬂa¨che) vorhanden, die elektronische Sto¨rstellen innerhalb der Energielu¨cke darstellen
und eine geringe Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che bewirken.
Mit der Abscheidung von ZnSe nehmen die Intensita¨ten der Emissionslinien des Si(111):GaSe-
Substrates (Si 2p, Ga 3d und Se 3d) zuna¨chst langsam aber kontinuierlich ab (siehe Abbil-
dung 7.8 (a)-(c)). Erst fu¨r Bedeckungen von > 12ML ist die Oberﬂa¨che geschlossen mit ZnSe
bedeckt. Dies deutet darauf hin, dass hier das ZnSe nicht in Form von Lagen, sondern eher
in Form von Inseln auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che aufwa¨chst. Zu Beginn der Abscheidung
von ZnSe verschieben sich die Emissionslinien des Substrates parallel um ∼ 0.15 eV zu ho¨heren
Energien und erreichen mit einer Bedeckung von ∼ 1ML ein Maximum in der Bindungsener-
gie, die anschließend wieder leicht abnimmt. Weder in der Si 2p- noch in der Ga 3d-Emission
ist fu¨r eine bestimmte Bedeckungen an ZnSe eine zusa¨tzliche energetisch verschobene Kompo-
nente oder eine Vera¨nderung von Form oder Breite der Emissionslinie zu erkennen, sodass eine
Reaktion zwischen dem abgeschiedenen ZnSe und der Si(111):GaSe van der Waals-Oberﬂa¨che
ausgeschlossen werden kann (siehe Abbildung 7.8 (a) und (b)). Die beobachteten Verschiebun-
gen der Rumpfniveau-Emissionen des Substrates mu¨ssen daher alleine auf einen Ladungstransfer
zwischen aufwachsender Schicht und Substrat u¨ber die Grenzﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren sein. In der
Se 3d-Emission entwickelt sich dagegen mit der Abscheidung von ZnSe eine zusa¨tzliche niede-
renergetische Komponente. Diese wird von der Emission der Selen-Atome des abgeschiedenen Zn-
Se verursacht und entspricht keiner Reaktion an der Grenzﬂa¨che (siehe Abbildung 7.8 ((c)). Diese
Komponente nimmt mit der Abscheidung zuna¨chst nur langsam zu, ist aber fu¨r alle Bedeckun-
gen an ZnSe klar von der Emission der Selen-Atome des Substrates zu trennen. Die breite Form
dieser zusa¨tzlichen Komponente ist charakteristisch fu¨r inselfo¨rmig aufwachsendes ZnSe [48] und
ab einer Bedeckung von ∼ 8ML dominiert diese Komponente die Se 3d-Emissionslinie. Die In-
tensita¨t der Zn 3d-Emissionslinie (siehe Abbildung 7.8 ((d)) entwickelt sich parallel zu der in
der Se 3d-Emission auftretenden Komponente des ZnSe und beide Linien verschieben sich mit
zunehmender Bedeckung an ZnSe kontinuierlich zu kleineren Energien, wobei fu¨r hohe Bede-
ckungen (> 8ML) die Linien wieder in entgegengesetzter Richtung verschieben. Die Emissionen
des Valenzbandes zeigen mit zunehmender Abscheidung von ZnSe die langsame Abschwa¨chung
der auf das Substrat zuru¨ckzufu¨hrenden Emissionen bei einer Energie von ∼ 5 eV bzw. ∼ 7.5 eV
(siehe Abbildung 7.8 ((e)). Bei genauer Betrachtung der ersten beiden Valenzbandspektren ist
zu erkennen, dass die Emission des Substrates im Valenzband bei einer Energie von ∼ 5 eV fu¨r
die Abscheidung von ∼ 0.25ML an ZnSe zuna¨chst an Intensita¨t gewinnt. Dies ist sehr wahr-
scheinlich auf eine durch die Abscheidung von ZnSe katalysierte Reduktion von Defekten an der
Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren, die fu¨r das nicht ganz ideal passivierte Si(111):GaSe-Substrat zu
Beginn der Abscheidung von ZnSe vorliegen. In gleichem Maße, wie die Intensita¨ten der Sub-
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Abbildung 7.8: Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Ga 3d-, (c) Se 3d- und (d) Zn 3d-
Rumpfniveaus sowie (e) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnSe auf eine
p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. Die Anregung der Spektren
erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf
den Ringstrom des Speicherrings normiert. Die gestrichelten Linien entsprechen den aus den Anpassungen
bestimmten Komponenten.
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stratemissionen abnehmen, gewinnen die Emissionen der aufwachsenden ZnSe-Schicht bei einer
Energie von ∼ 3 eV bzw. ∼ 6.5 eV auch hier nur langsam an Intensita¨t. Erst ab einer Bedeckung
von ∼ 12ML dominieren diese in den Spektren und es wird ein fu¨r ZnSe charakteristisches
Spektrum aufgezeichnet. Dies besta¨tigt erneut das inselfo¨rmige Aufwachsen des ZnSe. Die fu¨r
niedrigere Bedeckungen vorhandenen Spektren stellen damit eine reine U¨berlagerung der Emis-
sionen von Substrat (Si(111):GaSe) und Schicht (ZnSe) dar und besta¨tigen das Ausbleiben einer
Reaktion an der Grenzﬂa¨che.
7.2.2 Diskussion
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Aus den zuvor dargestellten Ergebnissen geht deutlich hervor, dass die van der Waals-terminierte
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber der Abscheidung von ZnSe stabil ist und die Struktur der
Substrat-Oberﬂa¨che fu¨r die Abscheidung unter diesen Bedingungen erhalten bleibt. In keiner der
aufgezeichneten Photoemissionslinien ist ein Anzeichen fu¨r eine Reaktion zwischen dem Substrat
und der aufwachsenden Schicht, z.B. in Form zusa¨tzlicher energetisch verschobener Komponen-
ten oder einer Vera¨nderung der Halbwertsbreite der Linien, zu erkennen. Abbildung 7.9 (a) zeigt
den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Photoemissionslinien von Substrat (Si 2p, Ga 3d,
und Se 3d) und aufwachsender Schicht (Zn 3d und Se 3d), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen
Bedeckung an ZnSe nach der Abscheidung von ZnSe auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Fu¨r einen
großen Bereich der Abscheidung von ZnSe bis zur nahezu vollsta¨ndigen Bedeckung der Sub-
stratoberﬂa¨che ist ein linearer Anstieg (bzw. Abfall) der Intensita¨ten der aufwachsenden Schicht
(bzw. Substrat) zu erkennen. Dieses Verhalten belegt die zuvor gea¨ußerte Vermutung des Wachs-
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Abbildung 7.9: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p-, Ga 3d-, Zn 3d- und Se 3d-
Photoemissionslinien aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnSe in ML nach der Abschei-
dung von ZnSe auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. (b) Ent-
wicklung der Bindungsenergien von Substrat (Si 2p-Emissionslinie) sowie der aufwachsenden ZnSe-Schicht
(Se 3d- und Zn 3d-Emissionslinie) der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe in Bezug auf das Valenzbandma-
ximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber
der nominellen Bedeckung an ZnSe in ML.
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Abbildung 7.10: Schematische Struktur der
Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe in Sicht paral-
lel zur (111)-Fla¨che. Die auf dem Si(111):GaSe-
Substrat aufwachsende ZnSe-Schicht koppelt u¨ber
eine Lage von Zink-Atomen, die mit den voll be-
setzten Orbitalen der Selen-Atome der Substrat-
Oberﬂa¨che wechselwirken, an das Substrat an.
an ZnSe, die notwendig ist um das Substratsignal vollsta¨ndig zu unterdru¨cken, besta¨tigen dieses
Inselwachstum (Volmer-Weber-Modus). Bei einem lagenartigem Wachstum wa¨re fu¨r die hier an-
zunehmende mittlere freie Wegla¨nge der Elektronen von ∼ 6 A˚ und einem aufgrund der erho¨hten
Substrattemperatur verringerten Haftkoeﬃzienten von kleiner als eins, die Unterdru¨ckung des
Substratsignals schon fu¨r wesentlich geringere Bedeckungen von ∼ 3ML zu erwarten.
Das inselfo¨rmige Wachstumsverhalten des ZnSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che belegt die van
der Waals-artigen Eigenschaften dieser Oberﬂa¨chen-Passivierung des Siliziums. Analog hierzu
existiert auch fu¨r das Wachstums von ZnSe (oder anderen II-VI-Verbindungshalbleitern) auf
einkristallinen van der Waals-Oberﬂa¨chen eine starke Tendenz zum Insel-Wachstum [44–49].
Dieses Verhalten ist auf die nur schwachen Wechselwirkungen der aufwachsenden ZnSe-Schicht
mit der van der Waals-Oberﬂa¨che des Substrates zuru¨ckzufu¨hren. Wisotzki et al. haben fu¨r das
Wachstum von ZnSe auf der GaSe(0001)-Oberﬂa¨che die Bildung dreiseitiger ZnSe-Pyramiden be-
obachtet, deren Grundﬂa¨chen in (111)-Orientierung der Zinkblende-Struktur parallel zur (0001)-
Fla¨che des GaSe-Substrates angeordnet sind [47–49]. Die Facetten dieser ZnSe-Pyramiden wer-
den von den stabilen und unpolaren (110)-Fla¨chen der Zinkblende-Struktur gebildet (siehe Ab-
bildung 1.7 auf Seite 13). Die Ankopplung zwischen aufwachsender ZnSe-Schicht und Substrat
erfolgt demnach u¨ber eine Lage von Zink-Atomen, die mit den freien Elektronenpaaren der
Selen-Atome der Substrat-Oberﬂa¨che wechselwirken. Diese Anordnung der ZnSe-Inseln auf der
GaSe(0001) van der Waals-Oberﬂa¨che konnte u¨ber die Beugung niederenergetischer Elektronen
(LEED) nachgewiesen werden, da die (110)-Facetten der Pyramidenﬂa¨chen zusa¨tzliche hierfu¨r
charakteristische Reﬂexe im Beugungsbild erzeugen. Fu¨r das System Si(111):GaSe/ZnSe wer-
den nahezu identische Beugungsbilder beobachtet wie fu¨r das zuvor beschriebene System Ga-
Se(0001)/ZnSe [48]. Dies ist auf die a¨hnliche Struktur der GaSe(0001)- und der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren. Daher kann angenommen werden, dass auch fu¨r die Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/ZnSe das Wachstum von ZnSe tendenziell in Form dreiseitiger Pyramiden statt-
ﬁndet, deren Grundﬂa¨chen in (111)-Orientierung von einer Lage an Zink-Atomen gebildet werden
und parallel zur (111)-Oberﬂa¨che des Si(111):GaSe-Substrates angeordnet sind. Die Oberﬂa¨che
der aufwachsenden ZnSe-Schicht ist demnach Anionen-terminiert (Selen). Wisotzki et al. haben
fu¨r das Wachstums von ZnSe auf der GaSe(0001)-Oberﬂa¨che optimale Wachstumsbedingungen
bei einer Substrattemperatur von ∼ 300◦C festgestellt [48]. Daher besteht die Mo¨glichkeit, das
Wachstums von ZnSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che unter Verwendung ho¨herer Substrattem-
peraturen als∼ 150◦C zu optimieren. Trotz einer Gitterfehlanpassung von  ≈ 4.4% zwischen der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che und der ZnSe(111)-Fla¨che wird eine epitaktische Beziehung zwischen
Substrat und aufwachsender Schicht beobachtet, die jedoch von einer starken Tendenz zur Insel-
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bildung beeinﬂusst wird 8. Abbildung 7.10 stellt die Struktur der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe
schematisch dar.
Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨chen
Abbildung 7.9 (b) zeigt den Verlauf der Bindungsenergien der Emissionslinien von Substrat
(Si 2p) und aufwachsender Schicht (entsprechend der Komponente in der Se 3d- und anhand
der Zn 3d-Emissionslinie) der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe in Bezug auf das Valenzbandma-
ximum EF −EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB ), siehe Tabelle 4.6
auf Seite 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnSe. Da keine Reaktion an
der Grenzﬂa¨che beobachtet wird, mu¨ssen die Verschiebungen der Rumpfniveau-Emissionen des
Si(111):GaSe-Substrates alleine darauf zuru¨ckzufu¨hren sein, dass ein Ladungstransfer von der
Grenzﬂa¨che in das Substrat stattﬁndet. Die Substratemissionen (Si 2p) zeigen fu¨r sehr geringe
Bedeckungen an ZnSe (bis zu ∼ 1ML) zuna¨chst eine leichte Verschiebung zu gro¨ßeren Ener-
gien. Dies entspricht einer Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che des Si(111):GaSe-Substrates. Da
eine sehr starke Tendenz zur Inselbildung besteht und das Wachstum der ZnSe-Schicht mit ei-
ner Lage von Zink-Atomen beginnt, kann diese Bandverbiegung zu Beginn wahrscheinlich auf
einen leichten Zink-U¨berschuss an der Grenzﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden, der mit zunehmen-
der Abscheidung von ZnSe ausgeglichen wird, sodass die Bandverbiegung wieder abnimmt. Die
Emissionen der aufwachsenden Schicht (Zn 3d und Se 3d) verschieben sich dagegen parallel bis
zur fast vollsta¨ndigen Bedeckung (∼ 8ML) der Oberﬂa¨che mit ZnSe kontinuierlich um insgesamt
∼ 0.25 eV zu kleineren Energien. Die anschließende erneute Verschiebung dieser Emissionslini-
en zuru¨ck zu ho¨heren Energien, ist auf eine aufgrund des Photoemissionsprozesses induzierte
Auﬂadung der aufwachsenden ZnSe-Inseln zuru¨ckzufu¨hren.
Abbildung 7.11: Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramm der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe
nach der Abscheidung von ZnS bei einer Sub-
strattemperatur von T = 150◦C.
8Die Gitterfehlanpassung zwischen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und der ZnSe(111)-Fla¨che betra¨gt  ≈ 4.4%,
wohingegen die Gitterfehlanpassung zwischen der GaSe(0001) van der Waals-Fla¨che und der ZnSe(111)-Fla¨che
 ≈ 7.2% betra¨gt. Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe kann jedoch die Gitterfehlanpassung von ZnSe(111)
zu Silizium(111) angenommen werden, da die Gallium- und Selen-Atome der GaSe-Terminierung auf der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che relaxieren und im Vergleich zum GaSe-Einkristall andere Positionen einnehmen (siehe
Kapitel 2.3), die den Positionen des Silizium-Substrates angepasst sind.
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Die Valenzbanddiskontinuita¨t der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe betra¨gt ∆EV B = 0.65 ±
0.1 eV (siehe Abbildung 7.9 (b)) und die mit Hilfe der Energielu¨cken (siehe Tabelle 4.5 auf
Seite 46) nach Gleichung 3.4 auf Seite 32 berechnete Leitungsbanddiskontinuita¨t ∆ELB =
0.93 eV. Unter der Annahme der Ionisationspotentiale von IP (Si(111) : GaSe) = 5.53 eV (sie-
he Abbildung 5.7 auf Seite 70) und IP (ZnSe) = 6.60 eV fu¨r die Selen-terminierte ZnSe(111)-
Oberﬂa¨che [47] kann fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe ein Dipolpotential von δ = 0.42 eV
abgescha¨tzt werden. Der aufgrund der Struktur der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vorhandene Ober-
ﬂa¨chendipol von δ = 0.45 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70) ist hierin jedoch nicht enthalten,
da dieser schon im Ionisationspotential fu¨r diese Oberﬂa¨che beru¨cksichtigt ist. Abbildung 7.11
zeigt die Bandanpassung der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe in Form eines Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramms. Wisotzki et al. haben fu¨r die Grenzﬂa¨che GaSe(0001)/ZnSe einen sehr a¨nhlichen
Grenzﬂa¨chendipol in Ho¨he von δ = 0.30 eV bestimmt [47, 48]. Dies besta¨tigt die zuvor bereits
diskutierten vergleichbaren Eigenschaften des ZnSe-Wachstums auf diesen beiden GaSe van der
Waals-Oberﬂa¨chen.
7.2.3 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/ZnSe und Si(111)7× 7/ZnSe
Die zuvor diskutierten Ergebnisse belegen, dass das Wachstum von ZnSe auf der Silizium (111)-
Oberﬂa¨che durch die GaSe van der Waals-Terminierung entscheidend beeinﬂusst wird. Dagegen
unterscheiden sich die elektronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che nicht wesentlich von denen,
wie sie nach Abscheidung von ZnSe auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che beobachtet werden (siehe
Kapitel 7.1.1). Die mit GaSe terminierte Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist gegenu¨ber der Abschei-
dung von ZnSe stabil (es sind keine Anzeichen einer Grenzﬂa¨chenreaktion zu erkennen), sodass
hier die Bildung einer SiSeX-artigen Grenzﬂa¨chenphase, wie sie fu¨r die Abscheidung von ZnSe
auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che auftritt, nicht stattﬁndet.
Die unterschiedlichen strukturellen Eigenschaften der Substratoberﬂa¨chen beeinﬂussen die
Morphologie der aufwachsenden ZnSe-Schicht. Aufgrund der inerten Eigenschaften der van der
Waals-Oberﬂa¨che und der nur geringen Wechselwirkungen zwischen Substrat und Schicht wird
fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ein stark inselfo¨rmiges Wachstum epitaktischer ZnSe-Pyramiden
beobachtet. Dagegen ﬁndet auf der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che ein lagenartiges Wachstum von ZnSe
statt. Dies ist auf die hohe Reaktivita¨t der Oberﬂa¨che gegenu¨ber dem Selen und der damit
verbundenen ﬂa¨chendeckenden Keimbildung zuru¨ckzufu¨hren. Fu¨r die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
kann daher unter diesen Bedingungen ein Haftkoeﬃzient fu¨r ZnSe von ∼ 1 angenommen werden,
wohingegen der Haftkoeﬃzient von ZnSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che um einen Faktor von
∼ 8 geringer ist, da hier eine entsprechend gro¨ßere Menge an ZnSe abgeschiedenen werden muss,
um das Substrat-Signal vollsta¨ndig zu unterdru¨cken.
Die unterschiedlichen strukturellen Eigenschaften der verwendeten Substratoberﬂa¨chen beein-
ﬂussen die Oberﬂa¨chenpotentiale bei der Grenzﬂa¨chenbildung dagegen nur geringfu¨gig. Der an
der Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/ZnSe aufgrund der Polarita¨t der Si-Se-Bindungen der SiSeX-artigen
Grenzﬂa¨chenphase eingebrachte Oberﬂa¨chendipol von δ ∼ 0.60 eV, der den u¨berwiegenden An-
teil des gesamten Grenzﬂa¨chendipols von δ ∼ 0.96 eV ausmacht, tritt aufgrund des Ausbleibens
einer Reaktion an der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe nicht auf. Hier reduziert sich der Grenz-
ﬂa¨chendipol auf δ ∼ 0.42 eV. Dies entspricht sehr genau der Diﬀerenz von zusa¨tzlichem Ober-
ﬂa¨chendipol und Grenzﬂa¨chendipol der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe. Der Grenzﬂa¨chendipol
ist demnach fu¨r beide Grenzﬂa¨chen letztlich identisch. Da fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che auch
ein Oberﬂa¨chendipol von δ ∼ 0.45 eV existiert (dies entspricht nahezu dem Dipol der SiSeX-
artigen Grenzﬂa¨chenphase), ist fu¨r die Bandanpassung zwischen dem Silizium-Substrat und der
ZnSe-Schicht nach dem Einbringen der GaSe van der Waals-Terminierung nur eine geringfu¨gige
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Modiﬁkation zu beobachten. Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe nimmt die Valenzband-
diskontinuita¨t gegenu¨ber der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe um eine Betrag von ∼ 0.10 eV
zu. Diese Diﬀerenz entspricht nahezu genau der Diﬀerenz des Oberﬂa¨chendipols von Si-Se (der
SiSeX-artigen Grenzﬂa¨chenphase) zu Si-Ga-Se (der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che).
7.3 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS
7.3.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Die Pra¨paration der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS erfolgt neben der Abscheidung bei einer Sub-
strattemperatur von 150◦C auch bei Raumtemperatur. Abbildung 7.12 zeigt die Photoelektro-
nen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-, (d) S 2p- und (e) Zn 4d-Rumpfniveaus sowie
(f) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnS auf eine p-Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che bei der Substrattemperatur von 150◦C. Abbildung 7.13 zeigt die entsprechenden
Photoelektronen-Spektren nach der Abscheidung von ZnS bei Raumtemperatur. Fu¨r diese bei-
den Experimente sind die Emissionen des Si(111):GaSe-Substrates nicht separat vermessen wor-
den, sodass hier die gleichen Spektren zu Grunde liegen, wie sie vor der Abscheidung vor ZnSe
aufgezeichnet wurden (siehe Abbildung 7.8 auf Seite 100).
Mit der Abscheidung von ZnS nehmen fu¨r beide Substrattemperaturen die Intensita¨ten der
Emissionslinien des Si(111):GaSe-Substrates (Si 2p, Ga 3d und Se 3d) zuna¨chst langsam aber
kontinuierlich ab (siehe Abbildung 7.12 (a)-(c) und Abbildung 7.13 (a)-(c)). Bei der Substrattem-
peratur von 150◦C ist erst mit einer Bedeckung von ∼ 20ML die Oberﬂa¨che nahezu geschlossen
mit ZnSe bedeckt. Bei Raumtemperatur sind hierfu¨r dagegen nur∼ 4.5ML notwendig. Auch hier
kann daher fu¨r bei beide Temperaturen das Wachstum von ZnS in Form von Inseln angenommen
werden. Ebenso ist fu¨r beide Temperaturen zu Beginn der Abscheidung von ZnS eine parallele
Verschiebung der Emissionslinien des Substrates zu ho¨heren Energien zu beobachten, die mit Er-
reichen einer Bedeckung von ∼ 1.5ML (150◦C) bzw. ∼ 0.17ML (Raumtemperatur) an ZnS ein
Maximum erreicht und anschließend wieder leicht abnimmt. In keiner der Substrat-Emissionen
ist fu¨r eine bestimmte Bedeckung an ZnS eine zusa¨tzliche energetisch verschobene Komponente
oder eine Vera¨nderung von Form oder Breite der Emissionslinie zu erkennen. Eine Reaktion zwi-
schen dem abgeschiedenen ZnS und der Si(111):GaSe van der Waals-Oberﬂa¨che kann daher auch
hier ausgeschlossen werden. Die beobachteten Verschiebungen der Rumpfniveau-Emissionen des
Substrates entsprechen demnach einem Ladungstransfer zwischen aufwachsender Schicht und
Substrat u¨ber die Grenzﬂa¨che.
Die Intensita¨ten der Emissionen der aufwachsenden Schicht (Zn 3d und S 2p) entwickeln sich
parallel und nehmen mit zunehmender Abscheidung nur langsam zu (siehe Abbildung 7.12 (d)
und (e) und Abbildung 7.13 (d) und (e)). Allerdings ist die Auswertung der S 2p-Emission fu¨r
geringe Bedeckungen an ZnS etwas schwierig, da diese von der Se 3p-Emission des Substrates
bei einer Energie von EB ≈ 160.5 eV u¨berlagert wird und erst von dieser getrennt werden muss.
Die Bestimmung der Bindungsenergie ist jedoch u¨ber die Bildung der zweiten Ableitung der
aufgezeichneten Spektren mit nur einer geringen Zunahme des Fehler sehr gut mo¨glich. Auf
eine Auswertung der Intensita¨ten ist aufgrund des damit verbundenen großen Fehlers verzichtet
worden. Die Emissionen der aufwachsenden ZnS-Schicht verschieben sich mit zunehmender Be-
deckung kontinuierlich zu kleineren Energien, wobei auch hier fu¨r hohe Bedeckungen (> 10ML
(150◦C) bzw. > 2ML (Raumtemperatur)) die Linien wieder eine Verschiebung in entgegenge-
setzter Richtung zeigen. Die Valenzbandspektren zeigen mit zunehmender Abscheidung von ZnS
ebenfalls eine langsame Abschwa¨chung der Substrat-Emissionen (gut zu erkennen fu¨r das Experi-
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Abbildung 7.12: Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-, (d) S 2p- und (e) Zn 4d-
Rumpfniveaus sowie (f) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnS auf eine p-
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von 150◦C. Die Anregung der Spektren erfolgt
mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den
Ringstrom des Speicherrings normiert.
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Abbildung 7.13: Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-, (d) Si 2p- und
(e) Zn 4d-Rumpfniveaus sowie (f) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von ZnS auf ei-
ne p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-
Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des
Speicherrings normiert.
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ment bei Raumtemperatur) bei einer Energie von ∼ 5 eV bzw. ∼ 7.5 eV (siehe Abbildung 7.12 (f)
und Abbildung 7.13 (f)). In gleichem Maße, wie die Intensita¨ten der Substratemissionen langsam
abnehmen, nehmen die Emissionen der aufwachsenden ZnS-Schicht auch hier nur langsam an
Intensita¨t zu. Erst ab einer Bedeckung von ∼ 10ML (150◦C) bzw. ∼ 3.5ML (Raumtemperatur)
dominieren diese in den Spektren und es wird ein fu¨r ZnS typisches Spektrum aufgezeichnet.
Aufgrund des Ausbleibens einer Reaktion an der Grenzﬂa¨che stellen die fu¨r niedrigere Bedeckun-
gen vorhandenen Spektren hier ebenfalls eine reine U¨berlagerung der Emissionen von Substrat
(Si(111):GaSe) und Schicht (ZnS) dar.
7.3.2 Diskussion
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Nach dem zuvor gezeigten Ergebnissen ist die Si(111):GaSe-van der Waals-Oberﬂa¨che auch ge-
genu¨ber der Abscheidung von ZnS stabil. Wie schon fu¨r die Abscheidung von ZnSe ist auch hier
kein Anzeichen fu¨r eine Reaktion zwischen Substrat und aufwachsender Schicht zu erkennen. Die
Abbildungen 7.14 (a) und 7.15 (a) zeigen den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Photoemis-
sionslinien von Substrat (Si 2p) und aufwachsender Schicht (Zn 3d), aufgetragen gegenu¨ber der
nominellen Bedeckung an ZnS nach der Abscheidung von ZnS auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
bei der jeweiligen Substrattemperatur. In beiden Fa¨llen ﬁndet fu¨r einen großen Bereich der Ab-
scheidung von ZnS bis zur nahezu vollsta¨ndigen Bedeckung der Substratoberﬂa¨che ein linearer
Anstieg (bzw. Abfall) der Intensita¨ten der aufwachsenden Schicht (bzw. Substrat) statt. Dies
besta¨tigt die zuvor gea¨ußerte Vermutung des Wachstums von ZnS in Form von Inseln. Die bei
der Substrattemperatur von 150◦C zur vollsta¨ndigen Unterdru¨ckung des Substratsignals not-
wendige Menge von nominell ∼ 20ML an ZnS zeigt, dass bei dieser erho¨hten Temperatur der
Haftkoeﬃzient von ZnS auf der van der Waals-Oberﬂa¨che ungefa¨hr um einen Faktor 5 geringer
ist als bei Raumtemperatur, da hierfu¨r nur ∼ 4ML an ZnS beno¨tigt werden.
Analog zu dem Wachstumsverhalten von ZnSe auf van der Waals-Oberﬂa¨chen ist auch hier
aufgrund der nur schwachen Wechselwirkungen zwischen dem Si(111):GaSe-Substrat und der
aufwachsenden ZnS-Schicht ein inselfo¨rmiges Wachstum zu beobachten. Fu¨r die Abscheidung bei
Raumtemperatur kann jedoch nicht davon ausgegangen werden, dass ein epitaktisches Wachs-
tums von ZnS stattﬁndet, da die Kristallinita¨t der aufwachsenden Schicht stark von der Sub-
strattemperatur beeinﬂusst wird [44–46]. Auch wenn fu¨r die Abscheidung von ZnS keine Ver-
gleichsexperimente in der Literatur vorliegen kann aufgrund der identischen Kristallstrukturen
und dem a¨hnlichen chemischen Aufbau von ZnS und ZnSe angenommen werden, dass sich auch
im Falle der Abscheidung von ZnS bei erho¨hter Substrattemperatur (150◦C) a¨hnlich geformte
Inseln bilden, wie sie nach der Abscheidung von ZnSe beobachtet werden (siehe Kapitel 7.2).
Eine Aussage u¨ber die genaue Form der Inseln kann jedoch nicht getroﬀen werden, wobei jedoch
die Bildung dreiseitiger Pyramiden als wahrscheinlich angenommen werden kann. Aus energe-
tischen Gru¨nden kann somit auch hier davon ausgegangen werden, dass die Grundﬂa¨chen der
aufwachsenden ZnS-Inseln in (111)-Orientierung parallel zum Si(111):GaSe-Substrat angeordnet
sind und die Wechselwirkung zwischen dem Substrat und der aufwachsenden ZnS-Schicht u¨ber
eine Lage von Zink-Atomen erfolgt. Die Oberﬂa¨che der aufwachsenden ZnS-Schicht ist demnach
Anionen-terminiert (Schwefel). Ein Vergleich der Gitterkonstanten von Substrat und Schicht
der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS zeigt, dass dieses System nahezu ideal gitterangepasst ist
( ≈ −0.3%) 9, sodass hier eine lateral gro¨ßere Ausdehnung der ZnS-Inseln erwartet werden
9Die Gitterfehlanpassung zwischen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und der ZnS(111)-Fla¨che betra¨gt nur  ≈
−0.3%, wohingegen die Gitterfehlanpassung zwischen der GaSe(0001) van der Waals-Fla¨che und der
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Bedeckung an ZnS [ML]
 Zn 3d
 S2p
 Si 2p∆EVB = 1.35 ± 0.1
(a) (b)
Abbildung 7.14: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p- und Zn 3d-Photoemissionslinien
aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS in ML nach der Abscheidung von ZnS auf die
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei einer Substrattemperatur von T = 150◦C. (b) Entwicklung der Bindungs-
energien von Substrat (Si 2p-Emissionslinie) sowie der aufwachsenden ZnS-Schicht (S 2p- und Zn 3d-
Emissionslinie) der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF − EV B
(nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Be-






































Bedeckung an ZnS [ML]





Abbildung 7.15: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p- und Zn 3d-Photoemissionslinien
aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS in ML nach der Abscheidung von ZnS auf
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur. (b) Entwicklung der Bindungsenergien von Substrat
(Si 2p-Emissionslinie) sowie der aufwachsenden ZnS-Schicht (S 2p- und Zn 3d-Emissionslinie) der Grenz-
ﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF − EV B (nach Abzug der entspre-
chenden Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS in ML.
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kann, als es fu¨r das gitterfehlangepasste System Si(111):GaSe/ZnSe ( ≈ 4.4%) der Fall ist. Ab-
bildung 7.10 auf Seite 102 stellt die Struktur der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe schematisch
dar. Diese Struktur kann (nach Austausch der Selen- durch Schwefel-Atome in der aufwach-
senden Schicht) aufgrund der zuvor genannten Argumente demnach auch fu¨r die Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/ZnS angenommen werden.
Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨chen
Die Abbildungen 7.14 (b) und 7.15 (b) zeigen den Verlauf der Bindungsenergien der aufgezeich-
neten Photoemissionslinien von Substrat (Si 2p) und aufwachsender Schicht (Zn 3d und S 2p)
der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS fu¨r die jeweilige Substrattemperatur in Bezug auf das Valenz-
bandmaximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB ), siehe
Tabelle 4.6 auf Seite 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an ZnS. Da keine
Reaktion an der Grenzﬂa¨che beobachtet wird, mu¨ssen die Verschiebungen der Rumpfniveau-
Emissionen des Si(111):GaSe-Substrates auch hier alleine darauf zuru¨ckzufu¨hren sein, dass ein
Ladungstransfer von der Grenzﬂa¨che in das Substrat stattﬁndet. Die Substratemissionen zeigen
fu¨r geringe Bedeckungen an ZnS zuna¨chst eine leichte Verschiebung zu gro¨ßeren Energien. Dies
entspricht einer Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che und kann aufgrund der starken Tendenz zur
Inselbildung sowie des Wachstums der ZnS-Schicht beginnend mit einer Lage von Zink-Atomen,
auf einen leichten Zink-U¨berschuss an der Grenzﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden. Dieser reduziert
sich mit zunehmender Abscheidung von ZnS, sodass die Bandverbiegung wieder abnimmt. Die
Emissionen der aufwachsenden Schicht verschieben sich auch hier parallel bis zur fast vollsta¨ndi-
gen Bedeckung der Oberﬂa¨che mit ZnS kontinuierlich zu kleineren Energien. Es treten jedoch
fu¨r hohe Bedeckungen ebenfalls Verschiebungen dieser Emissionslinien zuru¨ck zu ho¨heren Ener-
gien auf, die auf eine durch den Photoemissionsprozess induzierte Auﬂadung der aufwachsenden
ZnS-Inseln zuru¨ckzufu¨hren sind.
Abbildung 7.16: Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramm der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS
nach der Abscheidung von ZnS bei einer Sub-
strattemperatur von T = 150◦C.
ZnSe(111)-Fla¨che  ≈ 2.4% betra¨gt. Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnSe kann jedoch auch hier die Git-
terfehlanpassung von ZnSe(111) zu Silizium(111) angenommen werden.
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Die Bandanpassung fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS wird im Folgenden ausschließlich
fu¨r die Substrattemperatur von 150◦C diskutiert, da fu¨r diese Temperatur auch das Referenzex-
periment fu¨r die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che vorliegt. Die Valenzbanddiskontinuita¨t fu¨r die Grenz-
ﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS ergibt sich zu ∆EV B = 1.35±0.1 eV (siehe Abbildung 7.14 (b)) und die
aufgrund der Energielu¨cken (siehe Tabelle 4.5 auf Seite 46) mit Gleichung 3.4 auf Seite 32 be-
rechnete Leitungsbanddiskontinuita¨t zu ∆ELB = 1.23 eV. Der Dipolsprung an der Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/ZnS wird unter der Annahme der Ionisationspotentiale von IP (Si(111) : GaSe) =
5.53 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70) und IP (ZnS) = 7.50 eV [146] mit δ = 0.62 eV ab-
gescha¨tzt. Dieser beinhaltet jedoch nicht den schon im Ionisationspotential fu¨r der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che enthalten Oberﬂa¨chendipol von δ = 0.45 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70). Ab-
bildung 7.16 zeigt die Bandanpassung der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS in Form eines Ober-
ﬂa¨chen-Energie-Diagramms.
7.3.3 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/ZnS und Si(111)7× 7/ZnS
Analog zu der Abscheidung von ZnSe wird auch das Wachstum von ZnS auf der Silizium (111)-
Oberﬂa¨che durch die GaSe van der Waals-Terminierung entscheidend beeinﬂusst und die elek-
tronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che unterscheiden sich ebenfalls nicht wesentlich von denen
der Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/ZnS (siehe Kapitel 7.1.2). Wie schon aufgrund der Ergebnisse zum
ZnSe zu erwarten, ist die mit GaSe terminierte Silizium (111)-Oberﬂa¨che auch gegenu¨ber der
Abscheidung von ZnS stabil und die fu¨r die Abscheidung von ZnS auf die Si(111)7×7-Oberﬂa¨che
beobachtete SiSX-artigen Grenzﬂa¨chenphase wird nicht gebildet.
Die Morphologie der aufwachsenden ZnS-Schicht variiert aufgrund der unterschiedlichen struk-
turellen Eigenschaften der beiden Substratoberﬂa¨chen stark. Die inerten Eigenschaften der van
der Waals-Oberﬂa¨che und die nur geringen Wechselwirkungen zwischen Substrat und Schicht
verursachen fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ein stark inselfo¨rmiges Wachstum. Aufgrund der
hohen Reaktivita¨t der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che gegenu¨ber dem Schwefel und der damit verbunde-
nen ﬂa¨chendeckenden Keimbildung ﬁndet hier ein lagenartiges Wachstum von ZnS statt. Fu¨r die
Si(111)7×7-Oberﬂa¨che kann unter diesen Bedingungen daher ein Haftkoeﬃzient fu¨r ZnS von ∼ 1
angenommen werden, wohingegen der Haftkoeﬃzient von ZnSe auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
um einen Faktor von ∼ 5 geringer ist.
Die Oberﬂa¨chenpotentiale der Grenzﬂa¨chen werden auch hier nur geringfu¨gig von den unter-
schiedlichen strukturellen Eigenschaften der verwendeten Substratoberﬂa¨chen beeinﬂusst. Der
aufgrund der Polarita¨t der Si-S-Bindungen der SiSX-artigen Grenzﬂa¨chenphase an der Grenz-
ﬂa¨che Si(111)7×7/ZnS eingebrachte Oberﬂa¨chendipol von δ ∼ 0.60 eV (dies entspricht ungefa¨hr
der Ha¨lfte des gesamten Grenzﬂa¨chendipols von δ ∼ 1.21 eV) ist aufgrund des Ausbleibens einer
Reaktion an der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/ZnS nicht vorhanden. Hier reduziert sich der Grenz-
ﬂa¨chendipol auf δ ∼ 0.62 eV, entspricht also sehr genau der Diﬀerenz von Oberﬂa¨chendipol
und Grenzﬂa¨chendipol der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe. Der Grenzﬂa¨chendipol ist demnach
auch hier fu¨r beide Grenzﬂa¨chen letztlich identisch. Da fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che auch ein
Oberﬂa¨chendipol existiert (δ ∼ 0.45 eV), wird fu¨r die Bandanpassung zwischen dem Silizium-
Substrat und der ZnS-Schicht nach dem Einbringen der GaSe van der Waals-Terminierung
nur eine geringfu¨gige Modiﬁkation beobachtet. Die Valenzbanddiskontinuita¨t der Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/ZnS nimmt gegenu¨ber der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/ZnSe um eine Betrag von
∼ 0.15 eV zu. Diese Diﬀerenz entspricht genau der Diﬀerenz des Oberﬂa¨chendipols von Si-S zu
Si-Ga-Se.
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7.4 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS
7.4.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Die Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-, (d) S 2p und (e) Cd 4d-
Rumpfniveaus sowie (f) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von CdS auf eine
p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur sind in Abbildung 7.17 dargestellt. Hier zeigen
die Emissionen des Si(111):GaSe Substrates die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristische Form
sehr scharfer Linien und deren Bindungsenergien von EB(Si 2p3/2) = 99.13 eV, EB(Se 3d5/2) =
54.33 eV und EB(Ga 3d5/2) = 19.52 eV besta¨tigen die Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
in Flachbandsituation. Die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che betra¨gt EF − EV B =
0.28 eV.
Die Intensita¨ten der Emissionslinien des Si(111):GaSe-Substrates (Si 2p, Ga 3d und Se 3d)
nehmen mit der Abscheidung von CdS zuna¨chst nur langsam aber kontinuierlich ab (siehe Ab-
bildung 7.17 (a)-(c)). Erst fu¨r eine Bedeckung von ∼ 5ML ist die Oberﬂa¨che nahezu geschlossen
mit CdS bedeckt. Dies deutet auch hier auf ein Wachstum von CdS in Form von Inseln hin. Die
Emissionslinien des Substrates verschieben sich mit zunehmender Bedeckung parallel und konti-
nuierlich um ∼ 0.44 eV zu ho¨heren Energien. Da sich auch hier in keiner der Substratemissionen
eine zusa¨tzliche energetisch verschobene Komponente oder eine Vera¨nderung von Form oder
Breite der Emissionslinie zeigt, kann eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che ebenfalls ausgeschlos-
sen werden. Die beobachteten Verschiebungen der Rumpfniveau-Emissionen des Substrates sind
daher alleine auf einen Ladungstransfer zwischen aufwachsender Schicht und Substrat u¨ber die
Grenzﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren.
Die Intensita¨ten der Emissionen der aufwachsenden Schicht (Cd 4d und S 2p) entwickeln sich
parallel, nehmen aber nur langsam zu (siehe Abbildung 7.17 (d) und (e)). Auch hier muss fu¨r die
Auswertung der Spektren bei geringen Bedeckungen an CdS die S 2p-Emission von der diese Li-
nie u¨berlagernden Se 3p-Emission des Substrates bei einer Energie von EB ≈ 160.5 eV getrennt
werden. Dies hat zur Folge, dass die Bestimmung der Bindungsenergien fu¨r die S 2p-Emission
zu Beginn mit einem etwas gro¨ßeren Fehler behaftet ist. Auf die Bestimmung der Intensita¨ten
ist auch hier aufgrund des zu großen Fehlers verzichtet worden. Die Emissionen der aufwach-
senden CdS-Schicht verschieben sich mit zunehmender Bedeckung kontinuierlich um ∼ 0.30 eV
zu kleineren Energien, wobei auch hier fu¨r ho¨here Bedeckungen (> 2ML) die Linien wieder
eine Verschiebung in entgegengesetzter Richtung zeigen. Auch die Emissionen des Valenzban-
des zeigen mit zunehmender Abscheidung von CdS eine nur langsame Abschwa¨chung der auf
das Substrat zuru¨ckzufu¨hrenden Emissionen bei einer Energie von ∼ 5 eV bzw. ∼ 7.5 eV (siehe
Abbildung 7.17 (f)). In gleichem Maße wie die Intensita¨ten der Substratemissionen langsam ab-
nehmen, gewinnen die Emissionen der aufwachsenden CdS-Schicht bei einer Energie von∼ 3.5 eV
bzw. ∼ 6.5 eV nur langsam an Intensita¨t. Erst ab einer Bedeckung von ∼ 2.7ML dominieren
diese in den Spektren und es wird ein fu¨r CdS charakteristisches Spektrum aufgezeichnet. Auf-
grund des Ausbleibens einer Reaktion an der Grenzﬂa¨che stellen die fu¨r niedrigere Bedeckungen
vorhandenen Spektren hier ebenfalls eine reine U¨berlagerung der Emissionen von Substrat und
Schicht dar.
7.4.2 Diskussion
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Wie aufgrund der Ergebnisse zur Abscheidung von ZnSe und ZnS zu erwarten, ist die van der
Waals-terminierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che auch gegenu¨ber der Abscheidung von CdS stabil.
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Abbildung 7.17: Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-, (d) S 2p und (e) Cd 4d-
Rumpfniveaus sowie (f) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von CdS auf eine
p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-
Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des
Speicherrings normiert.
113











































∆EVB = 1.15 ± 0.1
(a) (b)
Abbildung 7.18: (a) Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p- und Cd 3d5/2-Photoemissionslinien
aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an CdS in ML nach der Abscheidung von CdS auf die
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur. Die Anregung der Cd 4d5/2-Emission erfolgt mit einer
Energie von hν = 483 eV, sodass fu¨r beide Linien die detektierten Elektronen die gleiche kinetische Ener-
gie, also die gleiche Austrittstiefe besitzen. (b) Entwicklung der Bindungsenergien von Substrat (Si 2p-
Emissionslinie) sowie der aufwachsenden CdS-Schicht (S 2p- und Cd 4d-Emissionslinie) der Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/CdS in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden
Materialkonstanten (EV BB )), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an CdS in ML.
Auch hier ist in keiner der aufgezeichneten Photoemissionslinien ein Anzeichen fu¨r eine Reaktion
zwischen dem Substrat und der aufwachsender Schicht zu erkennen. Abbildung 7.18 (a) zeigt
den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Photoemissionslinien von Substrat (Si 2p) und
aufwachsender Schicht (Cd 4d5/2), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an CdS
nach der Abscheidung von CdS auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Die Anregung der Cd 4d5/2-
Emission erfolgt mit einer Energie von hν = 483 eV, sodass fu¨r beide Linien die detektierten
Elektronen die gleiche kinetische Energie, also die gleiche Austrittstiefe besitzen. Bis zur nahezu
vollsta¨ndigen Bedeckung (∼ 5ML) der Substratoberﬂa¨che ist ein linearer Anstieg (bzw. Abfall)
der Intensita¨ten der aufwachsenden Schicht (bzw. Substrat) zu erkennen. Dieses Verhalten belegt
die zuvor gea¨ußerte Vermutung des Wachstums von CdS in Form von Inseln.
Analog zu dem Wachstumsverhalten von ZnSe und ZnS auf der van der Waals-terminieren
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ist auch hier aufgrund der nur schwachen Wechselwirkungen zwischen
der aufwachsenden CdS-Schicht und dem Substrat ein inselfo¨rmiges Wachstum von CdS zu be-
obachten. Allerdings ist hier aufgrund der geringeren Substrattemperatur (Raumtemperatur)
nicht mit einem orientierten Wachstum von CdS zu rechnen. Lo¨her et al. haben fu¨r die Abschei-
dung von CdS auf verschiedenen einkristallinen van der Waals-Oberﬂa¨chen (WSe2, MoTe2) die
Bildung kristalliner Keime erst beobachtet, nachdem ein auf eine abgeku¨hlte Probe (-100◦C)
abgeschiedener CdS-Film einem Temperschritt bei 100◦C unterzogen wurde [44, 45]. Nur mit
dieser Vorgehensweise wird die Nukleation und das epitaktische Wachstum von CdS erreicht,
da der Haftkoeﬃzient von CdS auf den van der Waals-Oberﬂa¨chen bei Raumtemperatur nahe-
zu null ist. Fu¨r die Abscheidung von CdS auf die Si(111):GaSe van der Waals-Oberﬂa¨che bei
Raumtemperatur ist dagegen eine vergleichsweise gute Haftung zu beobachten. Dies kann darauf
zuru¨ckgefu¨hrt werden, dass die fu¨r die Photoemissionsexperimente verwendeten Silizium-Wafer
eine relativ große Fehlorientierung von ∼ 10◦ besitzen, sodass hier die Nukleation auf der Ober-
114
7.4 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS
ﬂa¨che aufgrund der hohen Stufendichte erleichtert wird. Ein epitaktisches Wachstum von CdS
kann jedoch unter diesen Bedingungen ausgeschlossen werden, sodass keine Aussagen u¨ber eine
Orientierung oder Form der sich mit der Abscheidung bildenden CdS-Inseln getroﬀen werden
kann. Auch die Kristallstruktur des CdS-Films bleibt unklar. In Anlehnung an die Experimente
zur Abscheidung von ZnSe und ZnS ko¨nnte die Annahme getroﬀen werden, dass CdS auch hier
in der kubischen Zinkblende-Kristallstruktur aufwa¨chst. Anderseits haben Lo¨her et al. in ihren
Experimenten bei erho¨hten Substrattemperaturen das Wachstum von CdS in der hexagonalen
Wurzit-Kristallstruktur beobachtet [44, 45]. Unabha¨ngig von der Kristallstruktur kann jedoch
auch hier aus energetischen Gru¨nden davon ausgegangen werden, dass die Grundﬂa¨chen der
aufwachsenden CdS-Inseln von einer Lage von Cadmium-Atomen gebildet werden, die parallel
zum Si(111):GaSe-Substrate angeordnet sind und mit den freien Elektronenpaaren der Selen-
Atome der Substrat-Oberﬂa¨che wechselwirken. Die Oberﬂa¨che der aufwachsende CdS-Schicht
ist demnach Anionen-terminiert (Schwefel).
Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨chen
Der Verlauf der Bindungsenergien der aufgezeichneten Photoemissionslinien von Substrat (Si 2p)
und aufwachsender Schicht (Cd 4d und S 2p) der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS in Bezug auf das
Valenzbandmaximum EF − EV B (nach Abzug der entsprechenden Materialkonstanten (EV BB ),
siehe Tabelle 4.6 auf Seite 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an CdS, ist
in Abbildung 7.18 (b) dargestellt. Da mit der Abscheidung von CdS keine Reaktion an der
Grenzﬂa¨che beobachtet wird, mu¨ssen auch hier die Verschiebungen der Rumpfniveau-Emissionen
des Si(111):GaSe-Substrates alleine darauf zuru¨ckzufu¨hren sein, dass ein Ladungstransfer von
der Grenzﬂa¨che in das Substrat stattﬁndet. Die Substratemissionen (Si 2p, Se 3d und Ga 3d)
zeigen fu¨r geringe Bedeckungen an CdS zuna¨chst eine leichte, fu¨r ho¨here Bedeckungen dann
eine gro¨ßere Verschiebung zu ho¨heren Energien. Dies entspricht einer Bandverbiegung an der
Oberﬂa¨che des Si(111):GaSe-Substrates. Die Emissionen der aufwachsenden Schicht (Cd 4d und
S 2p) verschieben sich dagegen fu¨r niedrige Bedeckungen zuna¨chst parallel zu kleineren Energien,
Abbildung 7.19: Oberﬂa¨chen-Energie-
Diagramm der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS
nach der Abscheidung von CdS bei Raumtempe-
ratur.
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zeigen fu¨r Bedeckungen gro¨ßer ∼ 1.3ML jedoch einen entgegengesetzten Verlauf und folgen
der aufgrund der Bandverbiegung an der Oberﬂa¨che induzierten Verschiebung der Substrat-
Emissionen.
Die Valenzbanddiskontinuita¨t betra¨gt fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS ∆EV B = 1.15±
0.1 eV. (siehe Abbildung 7.18 (b)). Unter Verwendung der Energielu¨cken (siehe Tabelle 4.5 auf
Seite 46) berechnet sich mit Gleichung 3.4 auf Seite 32 eine Leitungsbanddiskontinuita¨t von
∆ELB = 0.15 eV. Der Dipolsprung an der Grenzﬂa¨che wird unter der Annahme der Ionisations-
potentiale von IP (Si(111) : GaSe) = 5.53 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70) und IP (CdS) =
6.90 eV [146] auf δ = 0.22 eV abgescha¨tzt, beinhaltet jedoch nicht den aufgrund der Struktur der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vorhandenen Oberﬂa¨chendipol von δ = 0.45 eV (siehe Abbildung 5.7
auf Seite 70). Abbildung 7.19 zeigt die Bandanpassung der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/CdS in
Form eines Oberﬂa¨chen-Energie-Diagramms.
7.4.3 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/CdS und Si(111)7× 7/CdS
Auch das Wachstum von CdS bei Raumtemperatur auf der Silizium (111)-Oberﬂa¨che wird
durch die GaSe van der Waals-Terminierung entscheidend beeinﬂusst. Die mit GaSe terminierte
Silizium (111)-Oberﬂa¨che ist gegenu¨ber der Abscheidung von CdS stabil, sodass hier die bei der
Abscheidung von CdS auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che auftretende Grenzﬂa¨chenreaktion nicht
stattﬁndet [190] und die Bildung einer SiSX-artigen Grenzﬂa¨chenphase ausbleibt (siehe Kapi-
tel 7.1.3). Die Morphologie der aufwachsenden CdS-Schicht unterscheidet sich fu¨r die beiden ver-
wendeten Substrate. Die inerten Eigenschaften der van der Waals-Oberﬂa¨che und die nur gerin-
gen Wechselwirkungen zwischen Substrat und Schicht fu¨hren auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zu
einem stark inselfo¨rmigem Wachstum. Im Gegensatz dazu ﬁndet auf der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che
ein lagenartiges Wachstum von CdS statt [190]. Dies ist auf die hohe Reaktivita¨t der Oberﬂa¨che
gegenu¨ber dem Schwefel und der damit verbundenen ﬂa¨chendeckenden Keimbildung zuru¨ck-
zufu¨hren.
Eine klare Aussage u¨ber den Einﬂuss der GaSe van der Waals-Terminierung auf die elek-
tronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che kann jedoch an dieser Stelle nicht getroﬀen werden,
da hierzu kein eigenes Referenzexperiment fu¨r die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che vorliegt und aus der
Literatur keine verla¨sslichen Angaben hierzu entnommen werden ko¨nnen (siehe Kapitel 7.1.3).
Doch aufgrund der Ergebnisse zur Abscheidung von ZnSe und ZnS kann die Annahme getrof-
fen werden, dass auch im Fall der Abscheidung von CdS die unterschiedlichen strukturellen
Eigenschaften der verwendeten Substratoberﬂa¨chen die Oberﬂa¨chenpotentiale bei der Grenz-
ﬂa¨chenbildung nur geringfu¨gig beeinﬂussen. Nach der fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/CdS zu
erwartenden Grenzﬂa¨chenreaktion ist es sehr wahrscheinlich, dass aufgrund der Polarita¨t der
Si-S-Bindungen der sich bildenden SiSX-artigen Grenzﬂa¨chenphase auch hier ein Oberﬂa¨chen-
dipol von δ ∼ 0.60 eV in die Grenzﬂa¨che eingebracht wird [92]. Unter der Annahme, dass fu¨r
das CdS der Grenzﬂa¨chendipol fu¨r beide Grenzﬂa¨chen identisch ist und ein Oberﬂa¨chendipol
fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che von δ0.45 eV existiert, ist hier ebenfalls nur eine geringfu¨gige
Modiﬁkation der Bandanpassung zwischen dem Silizium-Substrat und der CdS-Schicht nach
dem Einbringen der GaSe van der Waals-Terminierung zu erwarten. Die Diﬀerenz in den Va-
lenzbanddiskontinuita¨ten sollte dann auch hier genau der Diﬀerenz des Oberﬂa¨chendipols von
Si-S zu Si-Ga-Se entsprechen (∼ 0.15 eV). Mit Hilfe dieser Annahmen ergibt sich fu¨r die Grenz-
ﬂa¨che Si(111)7 × 7/CdS eine hypothetische Valenzbanddiskontinuita¨t von ∆EV B = 1.0 eV und
entsprechend eine Leitungsbanddiskontinuita¨t ∆ELB = 0.30 eV sowie ein Grenzﬂa¨chendipol von
δ ∼ 0.82 eV. Dieser Wert fu¨r die Valenzbanddiskontinuita¨t weicht um ∼ 0.55eV von dem in
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der Literatur angegebenen Wert ab [188–190]. Da die zuvor getroﬀenen Annahmen aufgrund
der eigenen experimentellen Ergebnisse zur Abscheidung von ZnSe und ZnS als relativ gesichert
betrachtet werden ko¨nnen, verdeutlicht diese starke Abweichung in den Valenzbanddiskonti-
nuita¨ten den zuvor diskutierten Zweifel an den in der Literatur angegebenen Werten.
7.5 Beurteilung der Grenzﬂa¨chenbildung mit
II-VI-Verbindungshalbleitern
Die Morphologie der Grenzfla¨chen
Die Grenzﬂa¨chen der II-VI-Verbindungshalbleiter mit der Si(111)7×7-Oberﬂa¨che werden durch
eine Grenzﬂa¨chenreaktion zwischen dem Anion des Verbindungshalbleiters (Se oder S) mit der
Substrat-Oberﬂa¨che bestimmt. Diese fu¨hrt zu der Bildung einer SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chen-
phase, in der die Selen- (Schwefel)-Atome zum u¨berwiegenden Teil in “on-top“-Positionen in
die (111)-Oberﬂa¨che des Silizium-Substrat eingebaut werden. Der verbleibende Teil der Ober-
ﬂa¨che ist von adsorbierten Selen- (Schwefel)-Atomen in Bru¨cken-Position in unterschiedlicher
Orientierung zum Substrat bedeckt, sodass die SiSe(S)X-artige Grenzﬂa¨chenphase keine weit-
reichende Ordnung aufweist. Die Bildung der SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chenphase hat einen La-
dungstransfer vom Silizium zu den Selen- (Schwefel)-Atomen zur Folge und fu¨hrt zu der Bildung
eines Si-Se(S)-Oberﬂa¨chendipols. Aufgrund der nahezu identischen Elektronegativita¨ten von Se-
len und Schwefel kann angenommen werden, dass dieser in beiden Fa¨llen gleich groß ist und der
damit verbundene Potentialsprung δ ∼ 0.60 eV betra¨gt. Aufgrund der ungeordneten Struktur
der SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chenphase liegt fu¨r diese Oberﬂa¨che sehr wahrscheinlich eine hohe
Defektdichte vor und unterbindet einen verlustfreien Transport von Ladungstra¨gern u¨ber die
Grenzﬂa¨che. Diese Vermutung wird dadurch besta¨tigt, dass die Pinning-Position des Fermini-
veaus an der Oberﬂa¨che des Silizium-Substrates auch nach der Bildung der SiSe(S)X-artigen
Grenzﬂa¨chenphase nahezu unvera¨ndert erhalten bleibt. Das Wachstum der II-VI-Verbindungs-
halbleiter-Schichten auf der unstrukturierten Grenzﬂa¨chenphase kann als lagenfo¨rmig (Frank
van der Merwe-Modus) beschrieben werden.
Im Gegensatz dazu ist fu¨r die Grenzﬂa¨chenbildung der II-VI-Verbindungshalbleiter mit der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che keine Grenzﬂa¨chenreaktion zu beobachten. Die van der Waals-Termi-
nierung der Oberﬂa¨che bleibt ungesto¨rt erhalten. Aufgrund der inerten Eigenschaften der van
der Waals-Oberﬂa¨che des Si(111):GaSe-Substrates existieren hier nur schwache Wechselwirkun-
gen zwischen Substrat und aufwachsender Schicht. Bei erho¨hten Substrattemperaturen (150◦C)
ﬁndet ein epitaktisches Wachstums der II-VI-Verbindungshalbleiter (ZnSe und ZnS) in Form
dreieckiger Pyramiden statt. Im Gegensatz zu der Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111)7 × 7-
Oberﬂa¨che existiert hier keine reaktive Grenzﬂa¨chenphase, sodass ein ungesto¨rter Ladungs-
tra¨gertransport u¨ber die Grenzﬂa¨che mo¨glich ist. Fu¨r die bei Raumtemperatur pra¨parierten
Grenzﬂa¨chen der II-VI-Verbindungshalbleiter (ZnS und CdS) mit der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
muss jedoch angenommen werden, dass hier entsprechend den Erfahrungen aus der Literatur
kein epitaktisches Wachstum der Schichten stattﬁndet. Doch auch hier tritt ein inselfo¨rmiges
Wachstum (Volmer-Weber-Modus) auf.
Die Bandanpassungen der Grenzfla¨chen
Die Banddiskontinuita¨ten, ∆EV B und daraus abgeleitet ∆ELB, und die Grenzﬂa¨chendipolpo-
tentiale δ, der in dieser Arbeit charakterisierten Silizium/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen der II-VI-
Verbindungshalbleiter mit den jeweiligen Substraten, der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che und der van
der Waals-terminierten Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che sind in Tabelle 7.1 zusammengefasst. Die Ban-
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Tabelle 7.1: Zusammenfassung der Banddiskontinuita¨ten, ∆EV B und daraus abgeleitet ∆ELB , und der
Grenzﬂa¨chendipolpotentiale δ, der in dieser Arbeit charakterisierten Silizium/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen der
II-VI-Verbindungshalbleiter mit den jeweiligen Substraten. Alle Werte sind in eV angegeben.
∆EV B ∆ELB δ ∆EV B ∆ELB δ
Si(111)7× 7/ZnSe a 0.55 1.03 0.96 Si(111):GaSe/ZnSe d 0.65 0.93 0.42
Si(111)7× 7/ZnS b 1.20 1.38 1.21 Si(111):GaSe/ZnS e 1.35 1.23 0.62
Si(111)7× 7/CdS c 1.00 0.30 0.82 Si(111):GaSe/CdS f 1.15 0.15 0.22
a Siehe Kapitel 7.1.1. b Siehe Kapitel 7.1.2.
c Abgescha¨tzt entsprechend der Ergebnisse zu den anderen Grenzﬂa¨che, siehe Kapitel 7.4.3.
d Siehe Kapitel 7.2. e Siehe Kapitel 7.3. f Siehe Kapitel 7.4.
danpassung aller Grenzﬂa¨chen wird maßgeblich durch den Grenzﬂa¨chendipol δ bestimmt, der
sich bei Kontaktbildung ausbildet. Der insgesamt vorhandene Grenzﬂa¨chendipol δ erscheint fu¨r
die Grenzﬂa¨chenbildung des jeweiligen Verbindungshalbleiters mit dem Si(111)7 × 7-Substrat
in allen Fa¨llen wesentlich gro¨ßer, als es bei der Kontaktbildung mit der GaSe van der Waals-
terminierten Silizium-Oberﬂa¨che der Fall ist. Unter Beru¨cksichtigung des nach der Grenzﬂa¨chen-
reaktion bei der Kontaktbildung mit der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che, aufgrund der hier vorhande-
nen SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chenphase, zusa¨tzlichen eingebrachten Oberﬂa¨chendipols an der
Grenzﬂa¨che von δ ∼ 0.60 eV, reduziert sich der Grenzﬂa¨chendipol jedoch in allen Fa¨llen na-
hezu genau auf den gleichen Wert, wie er fu¨r die Grenzﬂa¨chenbildung mit der nicht reaktiven
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che beobachtet wird. Der Grenzﬂa¨chendipol ist also letztlich fu¨r beide ver-
wendeten Substrat-Oberﬂa¨chen nahezu identisch. Die nur geringe Variation der experimentell
bestimmten Barrierenho¨hen der jeweiligen Systeme ist auf den fast identischen Dipolsprung an
der Oberﬂa¨che der jeweiligen Substrate zuru¨ckzufu¨hren. Da fu¨r das Si(111):GaSe-Substrat ein
Dipolsprung an der Oberﬂa¨che von δ ∼ 0.45 eV vorliegt, der fast genau dem Dipolsprung der
SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chenphase entspricht, werden fu¨r beide Substrate sehr a¨hnliche elek-
tronische Eigenschaften beobachtet. Die geringe Diﬀerenz in den Barrierenho¨hen der beiden
Substrate entspricht genau der Diﬀerenz der entsprechenden Dipolpotentiale der verwendeten
Oberﬂa¨chen.
Ein Vergleich der experimentell ermittelten Gro¨ßen mit dem Anderson-Modell ist nicht sinn-
voll, da hier ein Dipolsprung an der Grenzﬂa¨che nicht beru¨cksichtigt wird (siehe Kapitel 3.3.2).
Fu¨r den Vergleich der experimentellen Daten mit theoretischen Berechnungen ko¨nnte aber das
von Tersoﬀ entwickelte Modell der Grenzﬂa¨chenbildung unter Anpassung der Ladungsneutra-
lita¨tsniveaus herangezogen werden (siehe Kapitel 3.3.3). Voraussetzung hierfu¨r ist eine Kenntnis
der entsprechenden Werte fu¨r das Ladungsneutralita¨tsniveau (“branch point energy“ Ebp−EV B)
der verwendeten Materialien, die der Literatur entnommen werden ko¨nnen [191, 192] (siehe Ta-
belle 7.2). Allerdings ist das Ladungsneutralita¨tsniveau der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bisher nicht
bekannt und kann auch nicht sinnvoll abgescha¨tzt werden 10. Daher ist ein Vergleich der expe-
10In einer einfachen Na¨herung ko¨nnte angenommen werden, dass fu¨r die Si(111):GaSe Oberﬂa¨che das Ladungs-
neutralita¨tsniveau im GaSe ungefa¨hr den gleichen Abstand vom Valenzbandmaximum besitzt, wie es fu¨r einen
GaSe-Einkristall (hier gilt Ebp − EVB ∼ 0.55 eV) der Fall ist. Da fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che eine unpo-
lare Si-Ga-Bindung vorliegt (siehe Kapitel 5.4) und auch die Ga-Ga-Bindung im GaSe-Einkristall unpolar ist,
erscheint diese Annahme gerechtfertigt. Unter der Annahme, dass die Energiediﬀerenz zwischen dem Se 3d5/2-
Rumpfniveau und dem Valenzbandmaximum fu¨r GaSe EB(Se 3d5/2)−EV B = 53.77± 0.10 eV betra¨gt (dieser
Wert resultiert aus der Auswertung eigener Photoemissionsdaten eines GaSe-Einkristall), ergibt sich fu¨r eine
ideal passivierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che (hier gilt demnach ∆EV B = 0.56 ± 0.10 eV) ein Ladungsneutra-
lita¨tsniveau, das genau dem Valenzbandmaximum des Silizium-Substrates entspricht. Dies erscheint jedoch
eher unwahrscheinlich.
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Tabelle 7.2: Zusammenfassung der entsprechenden Werte fu¨r das Ladungsneutralita¨tsniveau (“branch
point energy“ Ebp−EV B), der in dieser Arbeit verwendeten Halbleiter-Materialien [191, 192]. Alle Werte
sind in eV angegeben.
“branch point energy“ Ebp − EV B
Silizium Si(111):GaSe ZnSe ZnS CdS
0.36 (0.0) a 1.70 2.22 1.65
a Siehe Fußnote 10 auf vorheriger Seite.
rimentellen Daten fu¨r die Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nicht mo¨glich.
Auch eine Diskussion der Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che ist schwierig, da
hier aufgrund der umfangreichen Grenzﬂa¨chenreaktion die Voraussetzungen fu¨r die Anwendung
des Modells nicht mehr erfu¨llt sind. Dennoch sind in Tabelle 7.3 die mit Hilfe der entsprechen-
den Ladungsneutralita¨tsniveaus nach dem Modell von Tersoﬀ abgescha¨tzten Valenzbanddiskon-
tinuita¨ten der in dieser Arbeit untersuchten Grenzﬂa¨chen dargestellt. Fu¨r die Berechnung dieser
Werte ist zur Vereinfachung angenommen worden, dass sich die Ladungsneutralita¨tsniveaus der
beiden kontaktierten Materialien vollsta¨ndig angleichen. Tabelle 7.3 zeigt, dass die experimen-
tellen und die nach dem Modell von Tersoﬀ berechneten theoretischen Werte stark voneinan-
der abweichen. Die Werte fu¨r die Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che sind in
Klammern gesetzt, da hier die angenommene Gro¨ße des Ladungsneutralita¨tsniveaus fragwu¨rdig
erscheint. Aufgrund dessen und aufgrund der bei der Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111)7× 7-
Oberﬂa¨che auftretenden Grenzﬂa¨chenreaktion, wird daher auf eine weitere Diskussion zu dieser
Thematik verzichtet.
Tabelle 7.3: Vergleich der unter Verwendung der Ladungsneutralita¨tsniveaus nach dem Modell von Ter-
soﬀ abgescha¨tzten Valenzbanddiskontinuita¨ten mit den experimentell bestimmten Gro¨ßen, der in dieser
Arbeit charakterisierten Silizium/Halbleiter-Grenzﬂa¨chen unter Verwendung des jeweiligen Substrates.
Alle Werte sind in eV angegeben.
Grenzﬂa¨che ∆EV B - experimentell ∆EV B - nach Tersoﬀ Diﬀerenz
Si(111)7× 7/ZnSe 0.55 1.34 0.79
Si(111)7× 7/ZnS 1.20 1.86 0.66
Si(111)7× 7/CdS 1.00 1.29 0.29
Si(111):GaSe/ZnSe 0.65 (1.70) (1.00)
Si(111):GaSe/ZnS 1.35 (2.22) (0.87)
Si(111):Gase/CdS 1.15 (1.65) (0.50)
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Die Stabilita¨t der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber verschiedenen Metallen und der Einﬂuss
der van der Waals-Terminierung auf die Eigenschaften von Silizium/Metall-Kontakten wird an-
hand der Abscheidung von Gold, Kupfer und Indium bei Raumtemperatur untersucht 1. Die
Charakterisierung der elektrischen und chemischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che wird hierbei
jeweils im Vergleich zu der Grenzﬂa¨che mit der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che diskutiert, die als Re-
ferenz dient 2. Die Anregung der Photoelektronen-Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung
einer Energie von hν = 240 eV, also nicht mit der maximalen Oberﬂa¨chenempﬁndlichkeit fu¨r
die Si 2p-Emission. Grund hierfu¨r ist, dass bei einer Anregungsenergie von hν = 140 eV der
Wirkungsquerschnitt fu¨r die Photoionisation des Au 4f- und des In 4d-Rumpfniveaus ein Mini-
mum besitzt [181] und somit die Ausbeute an Photoelektronen sehr gering ist, wohingegen der
Wirkungsquerschnitt fu¨r die Photoionisation bei einer Anregung mit hν = 240 eV um mehr als
eine Gro¨ßenordnung ansteigt und nahe am Maximum liegt.
8.1 Reaktivita¨t von Metallen
Die Reaktivita¨t der abgeschiedenen Metalle gegenu¨ber Silizium la¨sst sich aus den Silizium-
Metall-Phasendiagrammen abscha¨tzen. Fu¨r das System Si-Au (siehe Abbildung 8.1 (a)) ist die
Bildung einer stabilen sto¨chiometrischen Phase oder eine bedeutende Lo¨slichkeit von Gold im Si-
lizium oder umgekehrt nicht bekannt. Fu¨r die Abscheidung von Gold auf die Silizium-Oberﬂa¨che
wird in der Literatur dennoch von der Bildung einer Silizid-artigen Komponente berichtet [193–
196] (siehe Kapitel 8.2.1). Im Gegensatz dazu sind fu¨r das System Si-Cu (siehe Abbildung 8.1 (b))
zahlreiche kupferreiche Mischphasen bekannt, von denen die stabilste sto¨chiometrische Phase
Cu3Si (ha¨uﬁg bezeichnet als η) einen Anteil von ca. 75 Atom-% Kupfer aufweist. Zudem besitzt
das Kupfer eine relativ hohe Lo¨slichkeit an Silizium, die maximal 11.25% und bei Raumtempe-
ratur immer noch ca. 6 − 7% betra¨gt. Fu¨r das System Si-In (hierfu¨r ist das Phasendiagramm
nicht dargestellt) ist keine stabile sto¨chiometrische Phase oder eine nennenswerte Lo¨slichkeit der
Elemente bekannt und auch von einer mit der Abscheidung von Indium induzierten Reaktion
wird in der Literatur nicht berichtet.
Die Reaktivita¨t von Metallen gegenu¨ber Verbindungshalbleitern (u.a. GaSe) wurde von Mc-
Gilp 1984 in einem thermodynamischen Modell erfasst [57]. Dieses Model beru¨cksichtigt (i) die
Verbindungsbildung zwischen dem abgeschiedenen Metall und dem Anion des Verbindungshalb-
leiters, (ii) die Legierungsbildung zwischen dem abgeschiedenen Metall und dem Metall-Kation
des Verbindungshalbleiters und (iii) die Lo¨sung des Metall-Kations des Verbindungshalbleiters
in dem abgeschiedenem Metall. Im Allgemeinen la¨sst sich die Reaktion zwischen dem abgeschie-
denen Metall (M) und einem Verbindungshalbleiter (ApBq) zu einer Verbindung (MrBs) und
einer sto¨chiometrischen intermetallischen Phase (AxMy) in folgender Gleichung ausdru¨cken:
sxApBq + (qrx + psy)M→ qxMrBs + psAxMy (8.1)
1Die Abscheideparameter der Metalle sind in Tabelle 4.3 auf Seite 45 zusammengefasst.
2Leider war die Anfertigung eines Referenzdatensatzes nur fu¨r zwei der drei verwendeten Metalle mo¨glich, sodass
fu¨r das System Si(111)/In keine eigenen Messungen vorliegen.
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Abbildung 8.1: Darstellung der bekannten bina¨ren Phasendiagramme der Systeme (a) Si-Au und (b) Si-
Cu [143].
Die Vorfaktoren bzw. Indizes (p, q, r, s, x und y) stellen ganze Zahlen dar und gleichen die Mas-
senbilanz der Reaktionsgleichung aus. Das Maß fu¨r die Reaktivita¨t einer Kombination aus Metall
und Verbindungshalbleiter ist die Reaktionsenthalpie ∆HR, die sich aus der Bilanz der Bildungs-
enthalpien ∆H0f der beteiligten Verbindungen, bzw. im Fall einer Lo¨sung aus der Lo¨sungsent-
halpie ∆Hsol des Metall-Kations des Verbindungshalbleiters im abgeschiedenen Metall ergibt 3.
Fu¨r die in Gleichung 8.1 dargestellte Reaktion betra¨gt die Reaktionsenthalpie normiert auf ein











Fu¨r den Fall, dass an Stelle der Bildung einer intermetallischen Phase (AxMy) das Metall-
Kation (A) des Verbindungshalbleiters in u¨berschu¨ssig abgeschiedenem Metall (M) in Lo¨sung
geht (d.h. x → 0), muss der in Gleichung 8.2 enthaltene Term der Bildungsenthalpie der in-
termetallischen Phase (∆H0f (AxMy)) durch die entsprechende Lo¨sungsenthalpie (∆Hsol(A;M))
des Metall-Kations des Verbindungshalbleiters im abgeschiedenen Metall ersetzt werden. Ist je-
doch die Legierungsbildung generell energetisch nicht von Vorteil (d.h. ∆H0f (AxMy) > 0 und
∆Hsol(A;M) > 0), ko¨nnen diese Terme vernachla¨ssigt werden.
Der Bereich der theoretisch mo¨glichen Bildungsenthalpien fu¨r die Legierungsbildung ist einer-
seits durch die unendliche Verdu¨nnung und andererseits durch die Bildung einer equiatomaren
sto¨chiometrischen Verbindung (x = y = 1) beschra¨nkt [197]. Fu¨r das hier verwendete System




















3Die korrekte thermodynamische Bestimmung der Reaktionsenthalpie erfordert eigentlich die Gibbs’schen Freien
Energien der an der Reaktion beteiligten Verbindungen. Dies ist jedoch eine schwer zuga¨ngliche Gro¨ße. Da der
dort enthaltene Entropieterm fu¨r Festko¨rperreaktionen vernachla¨ssigbar klein ist, ko¨nnen in guter Na¨herung
die Bildungsenthalpien verwendet werden.
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Tabelle 8.1: Zusammenfassung der entsprechenden Bildungsenthalpien ∆H0f und den daraus berech-
neten Reaktionsenthalpien ∆HR fu¨r die Abscheidung der in dieser Arbeit verwendeten Metalle (M) auf
eine GaSe-Oberﬂa¨che [57].
Metall / ∆H0f (MrSes) ∆H
0





Selenide [eV/Mol] [eV/Mol] [eV/Mol] [eV/Atom] [eV/Atom]
Ga / GaSe −1.65± 0.13 · · · · · · · · · · · · · · · · · · · · · · · ·
Au / AuSe −0.14± 0.01 −0.46± 0.09 −1.00± 0.02 +1.00± 0.01 +0.50± 0.02
Cu / Cu2Se −0.68± 0.07 −0.21± 0.04 −0.50± 0.01 +0.38± 0.07 +0.24± 0.09
In / InSe −1.20± 0.01 +0.06± 0.01 +0.10± 0.02 +0.40± 0.02 +0.40± 0.02
In Tabelle 8.1 sind die von McGilp [57] bestimmten Bildungsenthalpien ∆H0f der entspre-
chenden Verbindungen bzw. die Lo¨sungsenthalpien ∆Hsol(Ga;M) und die daraus berechneten
Reaktionsenthalpien ∆HR fu¨r die Abscheidung der in dieser Arbeit verwendeten Metalle auf
eine GaSe-Oberﬂa¨che dargestellt. Obwohl auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nur eine halbe Mo-
nolage eines GaSe-Einkristalls vorhanden ist, ko¨nnen die in Tabelle 8.1 gegebenen Werte fu¨r eine
Abscha¨tzung der Reaktivita¨t der Grenzﬂa¨che gegenu¨ber den abgeschiedenen Metallen herange-
zogen werden, da die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che eine perfekte van der Waals-Oberﬂa¨che bildet,
deren Eigenschaften denen einer GaSe-Einkristall-Oberﬂa¨che nahezu identisch sind.
Aus Sicht der Thermodynamik sollte eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che dann stattﬁnden, wenn
die Reaktionsenthalpie kleiner als Null ist (∆HR < 0 eV/Atom). Aus der Literatur ist jedoch
bekannt, dass eine gewisse kritische Reaktionsenthalpie existiert, die gro¨ßer als Null ist, bei deren
Unterschreitung eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che eintritt [198] 4. Nach McGilp [57] betra¨gt die-
se kritische Reaktionsenthalpie fu¨r das System GaSe/Metall ∆HR ∼ +0.4 eV/Atom. Betrachtet
man unter diesem Aspekt die in Tabelle 8.1 dargestellten Werte, ist nur fu¨r das System Ga-
Se/Kupfer eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che zu erwarten. Diese Tendenz wird versta¨rkt, wenn
man davon ausgeht, dass das Metall-Kation (Ga) des Verbindungshalbleiters in dem abgeschie-
denen Metall (M) in Lo¨sung geht. Diese Annahme kann aus zwei Gru¨nden getroﬀen werden: (i)
Die Bildungsenthalpien fu¨r die Lo¨sungsbildung sind um den Faktor zwei gro¨ßer, sodass diese
energetisch deutlich favorisiert ist. (ii) Das Metall-Kation liegt fu¨r die verwendete Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che nur in begrenzter Anzahl vor, d.h. ein Gallium-Atom pro Silizium-Oberﬂa¨chen-Atom
(7.83 × 1014 Atome/cm2). Somit ist das abgeschiedene Metall deutlich im U¨berschuss vorhan-
den. Fu¨r die Grenzﬂa¨che GaSe/Gold liegt die Reaktionsenthalpie nahe an der kritische Energie.
Hier kann aufgrund der Fehler, die in das Modell eingehen, eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che
nicht vollsta¨ndig ausgeschlossen werden. Fu¨r die Grenzﬂa¨che GaSe/Indium ist jedoch sowohl die
Bildungsenthalpie fu¨r die Legierungsbildung als auch fu¨r die Lo¨sungsbildung gro¨ßer als Null,
sodass hier eine Reaktion energetisch sehr unwahrscheinlich erscheint.
Im Grunde gibt dieses von McGilp vorgeschlagene Modell lediglich an, wie viel Energie bei
einer vollsta¨ndigen Reaktion freigesetzt wird bzw. aufgewendet werden muss. Doch auch wenn
4Dies ist sehr wahrscheinlich darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass bei den thermodynamischen Modellen Daten verwendet
werden, die sich auf die Eigenschaften des Volumen des Materials beziehen. Die speziellen Eigenheiten, wie
sie bei einer Reaktion an der Oberﬂa¨che zusa¨tzlich von Bedeutung sind, gehen nicht in die Berechnungen
mit ein. So kann z.B. die freigesetzte Energie infolge der Adsorption der Metallatome auf der Oberﬂa¨che die
Reaktivita¨t einer Grenzﬂa¨che beeinﬂussen. Eine weitere Beschra¨nkung des Modells ist, dass es ein System im
thermodynamischen Gleichgewicht beschreibt und somit mo¨gliche kinetische Eﬀekte vernachla¨ssigt werden.
So haben z.B. die speziellen Bindungsverha¨ltnisse an der Oberﬂa¨che ha¨uﬁg große Aktivierungsenergien fu¨r
eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che zur Folge oder die fu¨r den Materialtransport verantwortlichen thermisch
aktivierten Diﬀusionsprozesse werden bei zu geringen Temperaturen gehemmt, sodass die Reaktion auf den
Kontaktbereich beschra¨nkt bleibt.
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die Anwendung dieses Modells mit einigen Fehlern verbunden ist, werden die hiermit abgescha¨tz-
ten Enthalpien im Allgemeinen akzeptiert, sodass sich hieraus durchaus verla¨ssliche Tendenzen
ableiten lassen.
8.2 Referenzen: Grenzﬂa¨chen mit der Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
8.2.1 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/Au
Literaturu¨berblick
Die Eigenschaften der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/Au sind aus der Literatur bekannt und dort
ausfu¨hrlich beschrieben [193–196]. Obwohl Gold ein sehr stabiles und nicht reaktives Edelmetall
ist, fu¨hrt die Abscheidung von Gold auf die Silizium-Oberﬂa¨che (auch schon bei Raumtem-
peratur) unmittelbar zu einer Reaktion unter der Bildung eines Silizid-artigen Films, dessen
Bildung auf der Substratoberﬂa¨che mit einer Bedeckung von ∼ 4ML an Gold abgeschlossen
ist. In diese Reaktion sind die ersten ∼ 1 − 1.5ML des Silizium-Substrates involviert, wobei
der Silizid-artige Film keine sto¨chiometrische Phase darstellt und die ungefa¨hre Zusammenset-
zung Au:Si ∼ 3:1 besitzt. Mit der weiteren Erho¨hung der Bedeckung wird diese Reaktion nicht
fortgesetzt, sondern das Gold nukleiert unterhalb des Silizid-artigen Films an der Grenzﬂa¨che
zum Substrat und fu¨hrt nach der Abscheidung einer weiteren Monolage zum Ablo¨sen dieses
Films vom Substrat. Im Anschluss daran ﬁndet ein lagenartiges Wachstum von metallischem
Gold in einer Art Sandwich-Struktur zwischen dem Substrat und dem Silizid-artigen Film auf
der freien Oberﬂa¨che statt, wobei die Grenzﬂa¨che zwischen dem metallischen Gold und dem
Silizium-Substrat als atomar scharf angesehen wird [193–195]. Abbildung 8.2 stellt die Struktur
dieser Grenzﬂa¨che fu¨r eine Bedeckungen von ∼ 4ML an Gold (a) und fu¨r ho¨here Bedeckungen
(b) schematisch dar 5. Die Barrierenho¨he der Grenzﬂa¨che Si/Au betra¨gt ΦB,n = 0.87 eV [199].
Abbildung 8.2: Schematische Darstellung der Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/Au fu¨r verschiedene Bedeckun-
gen: (a) ∼ 4ML Au und (b) > 4ML Au.
5Der beobachtete Silizid-Film ist keine sto¨chiometrische Phase und daher aus dem Silizium-Gold-
Phasendiagramm (siehe Abbildung 8.1 (a)) nicht bekannt. Die genaue Struktur dieses Au3Si-artigen Films
ist nicht klar. Es kann jedoch angenommen werden, dass diese der Struktur der sto¨chiometrischen Cu3Si-
Phase a¨hnlich ist, wobei sich der Au3Si-artige Film in der lokalen atomaren Konﬁguration unterscheiden kann,
da dieser nur ungefa¨hr eine Monolage dick ist und an der Oberﬂa¨che des metallischen Goldes gebunden ist.
Die Ursache fu¨r die Entstehung dieses Films und fu¨r dessen Ablo¨sen vom Silizium-Substrat wird im Folgenden
diskutiert.
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Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 8.3 zeigt die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p- und (b) Au 4f-Rumpfniveaus so-
wie (c) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von Gold auf eine p-Si(111)7×7-
Oberﬂa¨che. Die fu¨r die 7×7 rekonstruierte Oberﬂa¨che (EB(Si 2p3/2) = 99.42 eV und EF−EV B =
0.57 eV) charakteristischen Merkmale verschwinden und die Si 2p-Emissionslinie nimmt eine
Form an, die auf die Emission von drei verschiedenen Komponenten zuru¨ckzufu¨hren ist (sie-
he Abbildung 8.3 (a)). Bis zu einer Bedeckung von ∼ 10ML kann die Komponente mit der
kleinsten Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 99.02 eV den Emissionen der Silizium-Volumen-
Atome und die beiden verbleibenden Emissionen bei ho¨heren Bindungsenergien den Emissionen
von Silizium-Atomen innerhalb des Silizid-artigen Films zugeordnet werden. Die Emission des
Silizid-artigen Films wird von einer Komponente mit einer Bindungsenergie von EB(Si 2p3/2) =
99.71 eV dominiert und durch eine zusa¨tzliche zu ho¨heren Energien verschobene schwa¨chere
Komponente erga¨nzt. Die Ursache dieser zusa¨tzlichen Komponente ist bisher unklar. Eine mo¨gli-
che Erkla¨rung hierfu¨r ko¨nnte die unterschiedliche Bindungskonﬁguration der Silizium-Atome an
der Grenzﬂa¨che zwischen der Silizid-artigen Phase und dem metallischen Gold sein. Fu¨r Bede-
ckungen von > 10ML ist die Emission der Silizium-Volumen-Atome vollsta¨ndig unterdru¨ckt,
wohingegen die Intensita¨ten der Emissionen des Silizid-artigen Films mit der weiteren Abschei-
dung von Gold nahezu unvera¨ndert bleiben und lediglich eine leichte Verschiebung um ∼ 0.11 eV
zu ho¨heren Energien stattﬁndet.
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Abbildung 8.3: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p- und (b) Au 4f-Rumpfniveaus sowie (c) der
Valenzband-Emissionen nach der Abscheidung von Gold auf eine p-Si(111)7×7 rekonstruierte Oberﬂa¨che
bei Raumtemperatur. Die Anregung der Spektren erfolgt mit Synchrotron-Strahlung einer Energie von
hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den Ringstrom des Speicherrings normiert. Die
gestrichelten Linien entsprechen den aus den Anpassungen bestimmten Komponenten.
125
8 Grenzﬂa¨chen von Metallen
Das Au 4f-Rumpfniveau zeigt zwei Komponenten, wobei die ho¨herenergetische Emission zu
Beginn der Abscheidung dominiert und dem Silizid-artigen Film zuzuordnen ist (siehe Abbil-
dung 8.3 (b)). Die niederenergetische Emission, die bis zu einer Bedeckung von 20ML an Inten-
sita¨t gewinnt, stammt von der metallischen Gold-Phase. Die Intensita¨t des Silizid-Films bleibt
fu¨r alle Bedeckungen nahezu unvera¨ndert. Die Bindungsenergien der beiden Phasen betragen
EB(Au 4f7/2) = 84.68 eV und EB(Au 4f7/2) = 84.03 eV. Die Valenzbandspektren zeigen mit
der Abscheidung von Gold eine nahezu unvera¨nderte Struktur und sind daher im Wesentlichen
auf Emissionen des Silizid-artigen Films zuru¨ckzufu¨hren, wobei von Beginn an eine metallische
Fermikante zu beobachten ist (siehe Abbildung 8.3 (c)).
Diskussion
Die in den Photoelektronenspektren beobachteten Komponenten stehen in guter U¨bereinstim-
mung mit der Literatur [193, 194]. Die chemische Verschiebung ∆EB des Silizid-artigen Films
gegenu¨ber den Silizium-Volumen-Atomen betra¨gt ∆EB(Si 2p3/2) = 0.66 eV (0.65 eV [194]) und
gegenu¨ber der metallischen Gold-Phase ∆EB(Au 4f7/2) = 0.65 eV (0.66 eV [194]). Ab einer Be-
deckung von ∼ 5ML an Gold ist sowohl anhand der Fermikante als auch im Au 4f-Rumpfniveau
die Entstehung einer metallischen Phase deutlich zu erkennen. Dies stimmt gut mit dem zu-
vor beschriebenen Modell u¨berein. Fu¨r eine Bedeckung von ∼ 10ML wird die Emission der
Silizium-Volumen-Atome nahezu vollsta¨ndig unterdru¨ckt [196].
Nach dem Silizium-Gold-Phasendiagramm (siehe Abbildung 8.1 (a)) ist eigentlich keine Re-
aktion zwischen diesen beiden Materialien zu erwarten. Das Phasendiagramm stellt jedoch die
Volumeneigenschaften im thermodynamischen Gleichgewicht dar und gibt keinen Aufschluss
u¨ber die speziellen Begebenheiten, die fu¨r die Adsorption von Gold an der Oberﬂa¨che gelten
ko¨nnen. Die mit der Adsorption von Gold auf der Silizium-Oberﬂa¨che freiwerdende Energie
ist oﬀensichtlich groß genug, um eine Grenzﬂa¨chenreaktion zu induzieren, die jedoch auf die
Oberﬂa¨chen-Atome des Substrates beschra¨nkt bleibt. Die Bindung von Gold-Atomen an die
Silizium-Oberﬂa¨chenatome ist zu Beginn der Abscheidung von Gold scheinbar gegenu¨ber der
Bildung von metallischen Gold-Bindungen energetisch favorisiert und es kommt zu der Bil-
dung eines Silizid-artigen Films. Nach der vollsta¨ndigen Bedeckung der Oberﬂa¨che mit dem
Silizid-artigen Film fu¨hrt die weitere Abscheidung von Gold zu keinem Fortschritt der Reakti-
on. Das Silizium-Substrat ist oﬀensichtlich durch den auf der Oberﬂa¨che gebildeten Silizid-Film
gegenu¨ber einer weiteren Reaktion mit zusa¨tzlich abgeschiedenen Gold passiviert. Die Tatsache,
dass im Weiteren abgeschiedenes Gold unterhalb des auf der Oberﬂa¨che vorhanden Silizid-artigen
Films nukleiert und nicht auf diesem, la¨sst darauf schließen, dass die zusa¨tzlich abgeschiedenen
Gold-Atome eine Wechselwirkung mit den Silizium-Volumen-Atomen gegenu¨ber dem Silizid-
artigen Film bevorzugen. Als Ursache hierfu¨r kann angenommen werden, dass die freie Ener-
gie der Gold-Atome auf dem Silizid-Film gro¨ßer wa¨re, als es fu¨r die Wechselwirkung mit den
Silizium-Volumen-Atomen der Fall ist und somit eine Reduktion der Oberﬂa¨chenenergie erreicht
wird. Das Gold besitzt demnach eine starke Tendenz zur Reduktion der eigenen Oberﬂa¨chen-
spannung. Dies wird u¨ber Bedeckung der Gold-Atome mit dem Silizid-artigen Film erreicht. Die
aufgrund der Adsorption des zusa¨tzlich abgeschiedenen Goldes an der Grenzﬂa¨che zum Silizium-
Substrat frei werdende Energie ist jedoch nicht mehr ausreichend groß, um die Bindungen der
Silizium-Volumen-Atome zu brechen und eine weitere Silizid-artige Lage auszubilden. Stattdes-
sen bilden die Gold-Atome Bindungen zueinander und formen einen metallischen Film zwischen
dem Silizium-Substrat und dem Silizid-artigen Film. Dieser fu¨hrt bei vollsta¨ndiger Ausdehnung
zu einem Ablo¨sen des Silizid-artigen Films vom Substrat und mit der weiteren Abscheidung
zu einer lagenartigen Ausdehnung von Gold. Der Unterschied in der Reaktivita¨t der Silizium-
Oberﬂa¨chen- und den Silizium-Volumen-Atomen gegenu¨ber dem Gold ist sehr wahrscheinlich
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auf die Unterbrechung der kovalenten sp3-Bindungen und die damit verbundene Existenz von
freien Bindungen an den Silizium-Oberﬂa¨chenatome zuru¨ckzufu¨hren.
8.2.2 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/Cu
Literaturu¨berblick
Auch die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/Cu ist bereits ausfu¨hrlich charakterisiert und wird im Detail
in der Literatur beschrieben [200–208]. Die Abscheidung von Kupfer auf die Silizium-Oberﬂa¨che
fu¨hrt zu der thermodynamisch begu¨nstigten Bildung einer Kupfer-Silizid-Phase, die einen deut-
lichen Metall-U¨berschuss aufweist [200–202, 204–208]. Wa¨hrend der Reaktion durchmischen sich
mehrere Lagen an Kupfer- und Silizium-Atomen, wobei alle Kupfer-Atome in der Silizid-Phase
mit der Zusammensetzung Cu3Si gebunden sind und keine Bildung von metallischen Kupfer-
Inseln beobachtet wird [200–203, 207, 208]. Mit der Abscheidung von Kupfer bilden sich ge-
ordnete Silizid-Inseln, die sich fu¨r eine Bedeckung von ∼ 6ML an Kupfer miteinander verei-
nen [202, 207, 208]. Auf dieser Silizid-Schicht ﬁndet im Anschluss das Wachstum eines epitak-
tischen Kupfer-Films statt [201, 208]. Die zu Beginn gebildete Silizid-Phase stellt somit eine
Art Diﬀusionsbarriere fu¨r das metallische Kupfer dar, sodass bei Raumtemperatur keine weitere
Silizid-Bildung stattﬁndet. Abbildung 8.4 stellt diese Struktur der Grenzﬂa¨che fu¨r Bedeckungen
von > 6ML an Kupfer schematisch dar. Die Barrierenho¨he der Grenzﬂa¨che Si/Cu (hier bestimmt
unter der Verwendung eines (100) orientierten Substrates) betra¨gt ΦB,n = 0.60 eV [203].
Abbildung 8.4: Schematische Darstellung der Grenzﬂa¨che
Si(111)7× 7/Cu fu¨r eine Bedeckung von > 6ML Cu.
Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 8.5 zeigt die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p- und (b) Cu 3d-Rumpfniveaus
nach der Abscheidung von Kupfer auf eine p-Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Die Struktur der Si 2p-
Emissionslinie der 7× 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che (EB(Si 2p3/2) = 99.41 eV und EF −EV B =
0.56 eV) bleibt zuna¨chst ungefa¨hr erhalten, die Linie verschiebt sich um ∼ 0.20 eV zu kleineren
Energien und verliert kontinuierlich an Intensita¨t (siehe Abbildung 8.5 (a)). Bei einer Bedeckung
von ∼ 0.75ML an Kupfer ist erstmals eine weitere niederenergetische Komponente mit einer Bin-
dungsenergie von EB(Si 2p3/2) = 98.96 eV in der rechten Flanke der Emissionslinie zu erkennen,
die mit der weiteren Abscheidung von Kupfer an Intensita¨t gewinnt. Diese Komponente ist der
Silizid-Phase zuzuordnen, die sich mit der Abscheidung von Kupfer bildet. Sie dominiert ab einer
Bedeckung von ∼ 3ML die Struktur der Si 2p-Emissionslinie und wird fu¨r ho¨here Bedeckungen
durch eine zusa¨tzliche zu ho¨heren Energien verschobene schwa¨chere Komponente erga¨nzt. Das
Auftreten einer zusa¨tzlichen ho¨herenergetischen Komponente wurde bereits fu¨r die Emissionen
der Silizid-artigen Phase der Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/Au beobachtet (siehe Abbildung 8.3 (a)).
Eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r diese Komponente ko¨nnte analog dazu auch hier die unterschied-
liche Bindungskonﬁguration der Silizium-Atome an der Grenzﬂa¨che zwischen der Cu3Si-Phase
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und dem metallischen Kupfer sein. Fu¨r ho¨here Bedeckung ist keine weitere Vera¨nderung der
Si 2p-Emission zu erkennen und nur die Intensita¨t der Linie wird langsam geringer.
Die Cu 3d-Emissionslinie zeigt zu Beginn der Abscheidung nur eine Komponente mit einer
Bindungsenergie von EB(Cu 3d5/2) = 3.30 eV die zunehmend an Intensita¨t gewinnt, sich konti-
nuierlich insgesamt um ∼ 0.30 eV zu kleinen Energien verschiebt und der sich bildenden Silizid-
Phase zuzuordnen ist (siehe Abbildung 8.3 (b)). Ab einer Bedeckung von ∼ 6ML an Kupfer
entsteht eine zusa¨tzliche Komponente mit einer Bindungsenergie von EB(Cu 3d5/2) = 2.25 eV
in der Cu 3d-Emission, die mit der weiteren Abscheidung von Kupfer an Intensita¨t gewinnt
und dem auf dem Silizid wachsenden Kupfer-Film zugeordnet werden kann. Die metallische
Fermikante ist aber schon fu¨r geringere Bedeckung deutlich zu erkennen.
Diskussion
Die aufgezeichneten Photoelektronenspektren der Si 2p- und Cu 3d-Emissionen stehen in guter
U¨bereinstimmung mit der Literatur [206, 208]. Ebenso die Verschiebung der Si 2p-Volumen-
komponente um ∼ 0.20 eV zu kleineren Energien als auch die Entstehung einer niederener-
getischen Komponente bei einer Energie von EB(Si 2p3/2) = 98.96 eV, die der Silizid-Phase
zugeordnet wird, ist fu¨r die Abscheidung von Kupfer bekannt. Charakteristisch fu¨r die Bildung
der Silizid-Phase ist die in der Cu 3d-Emission fu¨r den Beginn der Abscheidung beobachtete Bin-
dungsenergie von EB(Cu 3d5/2) = 3.30 eV, die sich langsam um ∼ 0.30 eV zu kleineren Energien
verschiebt. Die ab einer Bedeckung von ∼ 6ML in der Cu 3d-Linie auftretende niederenergeti-
sche Emission mit einer Bindungsenergie von EB(Cu 3d5/2) = 2.25 eV ist ebenso charakteristisch
fu¨r metallisches Kupfer [206, 209] und besta¨tigt somit das aus der Literatur entwickelte Modell,
wonach ab dieser Bedeckung die Silizidbildung abgeschlossen ist und auf der Silizid-Schicht ein
metallischer Kupferﬁlm wa¨chst. Dies unterstu¨tzt die zuvor geta¨tigte Vermutung, dass die in der
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Si 2p-Emission ab diesen Bedeckungen neben der Emission der Silizid-Phase auftretende zusa¨tz-
liche ho¨herenergetische Komponente auf Bindungen zwischen der Cu3Si-Phase und metallischen
Kupfer zuru¨ckgefu¨hrt werden kann. Die insgesamt abgeschiedene Menge von nominell ∼ 12ML
an Kupfer ist gerade so hoch, dass sich die zu erwartende Silizid-Phase vollsta¨ndig gebildet hat
und die anfa¨ngliche Bildung einer metallischen Schicht aus Kupfer zu erkennen ist.
8.2.3 Die Grenzﬂa¨che Si(111)7× 7/In
Literaturu¨berblick
Die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/In und die gerade fu¨r geringe Bedeckungen an Indium auftre-
tenden U¨berstrukturen, z.B.
√
3 × √3-R30◦ oder 4 × 1, sind im Detail in der Literatur dis-
kutiert [137, 210, 211]. Das Wachstum dickerer Indiumﬁlme ist dagegen nicht so ausfu¨hrlich
beschrieben, wird aber in einigen Publikationen behandelt [212, 213]. Die Abscheidung von In-
dium auf die Silizium-Oberﬂa¨che fu¨hrt zu keiner Reaktion an der Grenzﬂa¨che und die ersten
beiden Monolagen an Indium wachsen in einer geschlossenen Schicht auf, wobei die erste Lage
die Silizium (111)-Oberﬂa¨che des Substrates mit einer 1× 1−R30◦ Rekonstruktion terminiert.
Bei Raumtemperatur ﬁndet das anschließende Wachstum von Indium dann nach einem typi-
schen Stranski-Krastanov-Mechanismus statt und es bilden sich Inseln auf den zuvor gebildeten
Lagen aus. Abbildung 8.6 stellt diese Struktur der Grenzﬂa¨che fu¨r Bedeckungen von > 2ML
an Indium schematisch dar. Die Barrierenho¨he der Grenzﬂa¨che Si/In (hier bestimmt unter der
Verwendung eines (113) orientierten Substrates) betra¨gt ΦB,p = 0.35 eV [178].
Abbildung 8.6: Schematische Darstellung der Grenzﬂa¨che
Si(111)7× 7/In fu¨r eine Bedeckung von > 2ML In.
8.3 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Au
8.3.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 8.7 zeigt die Photoelektronen-Spektren des (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d- und
(d) Au 4f-Rumpfniveaus sowie (e) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von
Gold auf eine p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Die Emissionen des Si(111):GaSe Substrates zeigen
die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristische Form von Atomen in identischer chemischer Um-
gebung, deren Bindungsenergien von EB(Si 2p3/2) = 99.16 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.35 eV und
EB(Ga 3d5/2) = 19.52 eV die elektronische Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che in Flach-
bandsituation besta¨tigen.
Die gut aufgelo¨ste Komponente der Si 2p-Substrat-Emission bleibt mit der Abscheidung von
Gold erhalten, nimmt mit zunehmender Bedeckung in ihrer Intensita¨t ab und verschiebt sich
zu niedrigeren Energien (siehe Abbildung 8.7 (a)). Ab einer Bedeckung von ∼ 10ML ist die
Si 2p-Substrat-Emission nahezu vollsta¨ndig abgeschwa¨cht und besitzt eine Bindungsenergie von
EB(Si 2p3/2) = 99.00 eV. Parallel hierzu entstehen von Beginn der Abscheidung mindestens zwei
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Abbildung 8.7: Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d- und (d) Au 4f-
Rumpfniveaus sowie (e) der Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung von Gold auf ei-
ne p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur. (f) zeigt die Emissionen der Silizid-Phase in der
Si 2p-Emission nach Abzug der Si-Ga-Se-Volumenkomponente. Die Anregung der Spektren erfolgt mit
Synchrotron-Strahlung einer Energie von hν = 240 eV. Die Intensita¨ten der Spektren sind auf den
Ringstrom des Speicherrings normiert. Die gestrichelten Linien entsprechen den aus den Anpassungen
bestimmten Komponenten.
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neue Komponenten auf der Seite ho¨herer Bindungsenergien, die aufgrund ihrer sehr geringen
Intensita¨t nochmals nach Abzug der Si 2p-Substrat-Emission separat dargestellt sind und fu¨r
Bedeckungen ab∼ 10ML keine weitere Vera¨nderung mehr zeigen (siehe Abbildung 8.7 (f)). Diese
Komponenten sind um ∼ 1 − 2 eV gegenu¨ber der Si 2p-Volumenkomponente verschoben und
somit von ihrer energetischen Lage den Energien, wie zuvor fu¨r die Silizid-artige Phase nach der
Abscheidung von Gold auf die Si(111)7×7-Oberﬂa¨che beobachtet (siehe Abbildung 8.3 (a)), sehr
a¨hnlich. Aus diesem Grund muss auch hier die Bildung einer Silizid-artigen Phase angenommen
werden, wobei deren Anteil hier geringer ist. Die zusa¨tzliche Komponente mit der ho¨chsten
Energie zeigt, dass sehr wahrscheinlich auch hier Bindungen zwischen der Silizid-arteigen Phase
und metallischem Gold existieren.
Die beiden anderen Emissionen des Si(111):GaSe-Substrates, das Se 3d- und das Ga 3d-
Rumpfniveau, zeigen dagegen mit der Abscheidung von Gold eine Vera¨nderung ihrer Linienform,
wobei in beiden Linien zusa¨tzliche niederenergetische Komponenten entstehen, die mit zuneh-
mender Bedeckung an Intensita¨t gewinnen (siehe Abbildung 8.7 (b) und (c)). Die den Emissionen
des Substrates zugeordneten Komponenten verlieren kontinuierlich an Intensita¨t und verschie-
ben sich parallel zur Si 2p-Substrat-Emission um ∼ 0.15 eV zu kleineren Energien. Ab einer
Bedeckung von ∼ 6.7ML pra¨gen die neu entstandenen niederenergetischen Komponenten die
Emissionslinien, die sich mit der weiteren Abscheidung auch nicht mehr vera¨ndern und eine
Bindungsenergie von EB(Se 3d5/2) = 53.84 eV und EB(Ga 3d5/2) = 19.08 eV besitzen.
Das Au 4f-Rumpfniveau zeigt bis zu einer Bedeckung von ∼ 3.3ML eine Struktur, die auf
die Emission von drei Komponenten mit ungefa¨hr gleichen Intensita¨ten zuru¨ckgefu¨hrt werden
kann, wobei die Komponente mit der kleinsten Bindungsenergie von EB(Au 4f7/2) = 84.15 eV
metallischem Gold zuzuordnen ist und die beiden ho¨herenergetischen Komponenten hierzu um∼
0.31 eV und ∼ 0.66 eV verschoben sind (siehe Abbildung 8.7 (d)). Die um ∼ 0.66 eV verschobene
Komponente ist von den Emissionen der Silizid-Phase bekannt, wie zuvor nach der Abscheidung
von Gold auf die Si(111)7×7-Oberﬂa¨che beobachtet. Die Ursache der um∼ 0.33 eV verschobenen
Emission ist noch unklar. Mit der weiteren Abscheidung steigt die Intensita¨t der metallischen
Komponenten bis zu einer Bedeckung von ∼ 10ML stark an und verschiebt sich zu einer Energie
von EB(Au 4f7/2) = 84.10 eV, wohingegen die ho¨herenergetischen Komponenten nur leicht an
Intensita¨t gewinnen und ab einer Bedeckung von ∼ 6.7ML nahezu unvera¨ndert bleiben.
In den Valenzbandspektren ist mit der Abscheidung von Gold zuna¨chst eine Abschwa¨chung
der Emissionen der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che (gut zu erkennen an der Emission bei ∼ 5.00 eV)
zu beobachten (siehe Abbildung 8.7 (e)). Parallel hierzu tauchen mit zunehmender Bedeckung
an Gold Emissionen auf, deren Intensita¨ten kontinuierlich zunehmen (bei ∼ 6.20 eV und ∼
3.00−4.00 eV) und ab einer Bedeckung von ∼ 6.7ML die Struktur des Valenzbandes bestimmen.
Ab dieser Bedeckung ist ebenfalls eine vollsta¨ndig ausgebildete Fermikante zu erkennen. Diese
Strukturen des Valenzbandes sind im Wesentlichen auf die Emissionen von metallischen Gold
zuru¨ckzufu¨hren [209].
8.3.2 STM-Untersuchungen
Abbildung 8.8 zeigt verschiedene STM-Bilder und ein LEED-Bild fu¨r unterschiedliche nominelle
Bedeckungen an Gold auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Die Abscheidung von Gold, hier darge-
stellt fu¨r eine nominelle Bedeckung von ∼ 2.5ML, fu¨hrt zu Beginn zu der Bildung gleichfo¨rmiger
Inseln mit einer Ho¨he von ∼ 2 nm (siehe Abbildung 8.8 (a)). In einem vergro¨ßerten Ausschnitt
wird deutlich, dass neben den Inseln die Oberﬂa¨che des Si(111):GaSe-Substrates zuna¨chst un-
gesto¨rt erhalten bleibt (siehe Abbildung 8.8 (b)). Fu¨r ho¨here Bedeckungen an Gold, hier darge-
stellt mit einer nominellen Bedeckung von ∼ 20ML, vera¨ndert sich der Wachstumsmodus und
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Abbildung 8.8: Aufnahmen des Ras-
tertunnelmikroskops (STM) nach der Ab-
scheidung von Gold auf die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che fu¨r unterschiedliche Bedeckun-
gen: (a) und (b) ∼ 2.5ML in zwei verschie-
denen Vergro¨ßerungen und (c) ∼ 20ML.
(d) LEED-Bild mit einer Bedeckung von
∼ 20ML an Gold.
das STM-Bild zeigt, dass hier Gold lagenartig aufwa¨chst (siehe Abbildung 8.8 (c)). In dem fu¨r
diese Bedeckung aufgezeichneten LEED-Bild sind neben den Reﬂexen des Silizium-Substrates
am Rand zusa¨tzliche schwache hexagonale Beugungsreﬂexe zu erkennen, die darauf schließen




Aus den Photoelektronenspektren geht eindeutig hervor, dass die Abscheidung von Gold auf
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che unmittelbar zu einer Reaktion an der Grenzﬂa¨che fu¨hrt, die sowohl
die GaSe-Terminierung lokal zersto¨rt als auch die Bildung einer Silizid-artigen Phase an der
Oberﬂa¨che zur Folge hat. Nach der Abscha¨tzung der Reaktivita¨t (siehe Tabelle 8.1) ist fu¨r diese
Grenzﬂa¨che eigentlich keine Reaktion zwischen dem abgeschiedenen Metall und dem Substrat
zu erwarten. Die berechnete Reaktionsenthalpie von ∆H4R = +0.50 eV/Atom liegt jedoch nur
knapp oberhalb der angenommenen kritischen Reaktionsenthalpie von ∆HR ∼ +0.4 eV/Atom,
sodass die hier beobachtete Reaktion die mit dem Modell verbundenen Fehler verdeutlicht, z.B.
ist die mit der Adsorption von Gold freiwerdende Energie nicht beru¨cksichtigt.
Abbildung 8.9 zeigt die bina¨ren Phasendiagramme der fu¨r die Abscheidung von Gold auf
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che relevanten Systeme. Dem System Au-Ga ist zu entnehmen, dass
Gold bei Raumtemperatur nur eine geringe Lo¨slichkeit von ∼ 2% an Gallium besitzt. Da die
Bildung einer intermetallischen Phase von Gold und Gallium zwar mo¨glich aber energetisch nicht
wahrscheinlich ist, kann angenommen werden, dass bei der Reaktion nach der Abscheidung
von Gold eine Lo¨sung von Gallium in Gold stattﬁndet. Das System Au-Se zeigt, dass Gold
und Selen eine bis Raumtemperatur stabile sto¨chiometrische Phase AuSe bilden. Dieses Phase
liegt auch dem Modell zur Reaktivita¨t der Grenzﬂa¨che zu Grunde, sodass angenommen werden
kann, dass sich bei der Reaktion nach der Abscheidung von Gold ein AuSe-artiger Film an der
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Abbildung 8.9: Darstellung der bekannten bina¨ren Phasendiagramme der fu¨r die Abscheidung von Gold
auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che relevanten Systeme: (a) Au-Ga und (b) Au-Se [143].
Oberﬂa¨che bildet. Dieser Film liegt, wie sich im Folgenden zeigt, auf der freien Oberﬂa¨che des
abgeschiedenen Goldes vor. Diese Tatsache besta¨tigt die zuvor bereits erwa¨hnte starke Tendenz
von Gold zur Reduktion der Oberﬂa¨chenenergie u¨ber die Adsorption eines reaktiven wie z.B.
einen Silizid- oder AuSe-artigen Films.
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Aus den STM-Bildern geht hervor, dass zu Beginn der Abscheidung von Gold die GaSe-Termi-
nierung auf großen Fla¨chen erhalten bleibt und die Energie der auf die Oberﬂa¨che auftreﬀen-
den Gold-Atome keine direkte Reaktion initiiert. Dies wird durch die weiterhin scharfe Si 2p-
Substrat-Emission besta¨tigt. Die Reaktion an der Grenzﬂa¨che ist auf die Bereiche der Oberﬂa¨che
beschra¨nkt, an denen sich Gold-Inseln bilden und breitet sich mit dem Wachstum der Inseln u¨ber
die Oberﬂa¨che aus. Der Verlauf der Intensita¨ten der beteiligten Spezies und der sich mit der
Reaktion entwickelnden Phasen zeigt, dass die Reaktion zwischen dem abgeschiedenen Gold und
der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che mit einer Bedeckung von nominell ∼ 6.7ML abgeschlossen ist. Die
weitere Abscheidung von Gold fu¨hrt jedoch zu keiner Abschwa¨chung der bei der Reaktion ent-
standenen Komponenten, sodass angenommen werden kann, dass diese alle auf der Oberﬂa¨che
der abgeschiedenen Goldschicht vorliegen.
Abbildung 8.10 zeigt den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p-, Au 4f-, Se 3d- und
Ga 3d-Photoemissionslinien, aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an Gold. Die
Intensita¨t der Si 2p-Emission nimmt mit der Abscheidung von Gold zuna¨chst linear ab, dies
besta¨tigt das Wachstum von Inseln, wird aber nicht vollsta¨ndig unterdru¨ckt und nimmt fu¨r
Bedeckungen gro¨ßer ∼ 6.7ML einen konstanten Wert von ca. 20% der Intensita¨t des Substrat-
signals an. Aufgrund der energetischen Lage ist diese Emission auf eine Silizid-artige Phase
zuru¨ckzufu¨hren.
Ebenso nehmen die Intensita¨ten der Se 3d- und der Ga 3d-Emissionslinien zu Beginn der
Abscheidung linear ab, allerdings langsamer als die Si 2p-Emission, da die mit der Abscheidung
entstehenden niederenergetischen Komponenten in der Se 3d- und der Ga 3d-Emission sta¨rker
an Intensita¨t gewinnen als die Silizid-artige Phase in der Si 2p-Emission. Die Emission des
Se 3d-Niveaus erreicht mit der Bedeckung von ∼ 6.7ML an Gold ein Plateau bei ca. 75% der
Intensita¨t des Substratsignals, wohingegen die Intensita¨t des Ga 3d-Niveaus langsam geringer
wird und bei einer Bedeckung von ∼ 20ML ca. 60% der Intensita¨t des Substratsignals betra¨gt.
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Bedeckung an Gold [ML]
 Si2p;   Au4f
 Se3d;  Ga3d Abbildung 8.10: Verlauf der normierten Inten-sita¨ten der Si 2p-, Au 4f-, Se 3d- und Ga 3d-
Photoemissionslinien, aufgetragen gegenu¨ber der
nominellen Bedeckung an Gold in ML nach der
Abscheidung auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
Die Ga 3d-Emission besitzt eine a¨hnliche Bindungsenergie, wie sie fu¨r die Adsorption von Gal-
lium auf der Silizium-Oberﬂa¨che bekannt ist. Deshalb kann angenommen werden, dass nach der
Reaktion metallische Gallium-Atome auf der Oberﬂa¨che adsorbieren und aufgrund der geringen
Lo¨slichkeit jedoch nur nach und nach im abgeschiedenen Gold in Lo¨sung gehen. Dies erkla¨rt die
langsame Abnahme der Intensita¨t der Ga 3d-Emission. Allerdings ist die Lo¨slichkeit an Gallium
mit ca. 2% so gering, dass kein Anzeichen fu¨r eine Lo¨sungsbildung, z.B. in der Form einer weite-
ren niederenergetischen Komponente in der Ga 3d-Emissionslinie, wie es fu¨r die Lo¨sungsbildung
aus der Literatur bekannt ist [214], detektiert wird. In einer groben Abscha¨tzung kann angenom-
men werden, dass fu¨r die Lo¨sung von 1ML an Gallium (wie sie fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
vorliegt) ∼ 50ML an Gold notwendig sind. Somit entspricht die in der Ga 3d-Emission beob-
achtete Intensita¨t von 60% einer Lo¨sung von 40% der Gallium-Atome der Monolage in den
∼ 20ML an abgeschiedenem Gold. Die energetische Lage der Se 3d-Emission nach Abschluss
der Reaktion ist bisher nicht bekannt und wird daher einem aufgrund der ablaufenden Reaktion
zu erwartenden AuSe-artigen Film zugeordnet.
Die Intensita¨t der Au-4f-Emission nimmt mit der Abscheidung insgesamt kontinuierlich zu,
wobei die relativ zur niederenergetischen metallischen Komponente verschobenen Komponenten
Abbildung 8.11: Schematische Darstellung der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Au nach der Reaktion: (a) Fu¨r
niedrige Bedeckungen bleibt die GaSe van der Waals-Terminierung zwischen den Gold-Inseln erhalten.
(b) Fu¨r Bedeckungen gro¨ßer > 5ML liegen verschiedene reaktive Phasen auf der Oberﬂa¨che einer metal-
lischen Gold-Schicht vor.
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bei ho¨heren Energien unmittelbar mit der Abscheidung von Gold auftreten und somit auf die
Reaktion an der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren sind. Diese beiden Emissionen neh-
men bis zu einer Bedeckung von ∼ 6.7ML an Gold zu, bleiben aber auch fu¨r hohe Bedeckungen
an Gold erhalten. Die Komponente mit der gro¨ßten Bindungsenergie ist aufgrund ihrer ener-
getischen Lage relativ zur Si 2p-Substrat-Emission der Silizid-artigen Phase auf der Oberﬂa¨che
zuzuordnen. Die bisher unbekannte um ∼ 0.31 eV zur Si 2p-Substrat-Emission verschobene
Komponente wird der mit der Reaktion entstehenden AuSe-artigen Film auf der Oberﬂa¨che
zugeschrieben.
Abbildung 8.11 stellt ein schematisches Modell der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Au fu¨r eine
Bedeckung kleiner (a) und gro¨ßer (b) ∼ 6.7ML dar. Die Struktur der Oberﬂa¨che zu Beginn der
Abscheidung wird sehr gut durch die in Abbildung 8.8 (a) und (b) dargestellten STM-Bilder
wiedergegeben.
8.3.4 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/Au und Si(111)7× 7/Au
Aus den zuvor diskutierten Ergebnissen und den Ergebnissen zu der Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/Au
(siehe Kapitel 8.2.1) wird deutlich, dass in beiden Fa¨llen eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che auf-
tritt, die von Beginn der Abscheidung zu der Bildung verschiedener Phasen fu¨hrt. In beiden
Fa¨llen ist die Reaktion mit einer nominellen Bedeckung von > 5ML abgeschlossen, wobei sich
die reaktiven Phasen auf der mit der weiteren Abscheidung lagenweise wachsenden Goldschicht
beﬁnden. Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Au ist die Menge an Silizid jedoch wesentlich ge-
ringer. Hier sind mit der Abscheidung von Gold eher die Spezies der GaSe-Terminierung in die
Reaktion involviert und die starke Silizidbildung, wie sie fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/Au
beobachtet wird, tritt nicht auf. Dies kann darauf zuru¨ckgefu¨hrt werden, dass zu Beginn der
Abscheidung die GaSe van der Waals-Terminierung noch intakt bleibt und somit eine heftigere
Reaktion des Goldes mit dem Silizium-Substrat verhindert. Die mit der Adsorption und Nuklea-
tion des Goldes auf der van der Waals-Oberﬂa¨che frei werdende Energie ist oﬀensichtlich geringer
als fu¨r die Adsorption auf der 7× 7 rekonstruierten Oberﬂa¨che und reicht gerade dazu aus, um
die GaSe van der Waals-Terminierung lokal zu zersetzen, ist jedoch nicht groß genug um noch
zusa¨tzlich die umfangreiche Bildung eines Silizid-artigen Filmes zu induzieren. Dies und die nach
der Reaktion auf der Oberﬂa¨che vorliegenden Phasen unterbinden weitestgehend die Reaktion
zwischen dem Silizium und dem Gold, a¨hnlich wie es fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/Au nach
Abschluss der Bildung des Silizid-Films beobachtet wird.
Elektronische Eigenschaften der unterschiedlichen Grenzfla¨chen
Aus den beiden fu¨r die unterschiedlichen Grenzﬂa¨chen entwickelten Modelle nach Abschluss der
Reaktion (siehe Abbildung 8.2 und Abbildung 8.11) geht hervor, dass die innere Grenzﬂa¨che
zwischen dem Silizium-Substrat und der darauf vorhandenen Gold-Schicht sehr a¨hnlich aufge-
baut ist und sich eine Phase aus metallischem Gold auf dem Silizium-Substrat beﬁndet, die von
den reaktiven Phasen auf dessen Oberﬂa¨che eingeschlossen wird. Diese Tatsache la¨sst vermuten,
dass sich die elektronischen Eigenschaften dieser Silizium/Gold-Kontakte fu¨r die beiden Grenz-
ﬂa¨chen nicht wesentlich voneinander unterscheiden. Die Charakterisierung der elektronischen
Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen erfolgt anhand der Betrachtung der sich mit der Abscheidung
von Gold bildenden Schottky-Barrieren. Die Entwicklung der Schottky-Barriere kann u¨ber die
Verschiebung der Volumen-Komponente der Si 2p-Emissionslinie mit der Abscheidung von Gold
auf die jeweilige Substrat-Oberﬂa¨che beobachtet werden. Abbildung 8.12 zeigt diese Entwick-
lung in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF − EV B unter Verwendung der in dieser Arbeit
bestimmten Energiediﬀerenz von EV BB (Si 2p3/2) = 98.85 ± 0.05 eV (siehe Tabelle 4.6 auf Sei-
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Bedeckung an Gold [ML]
 p-Si(111):GaSe / Au
 p-Si(111)-7x7 / Au
EVB
EF(Vol;p)
ΦB,p = 0.16 eV
Abbildung 8.12: Entwicklung der Bindungs-
energie der Volumen-Komponente der Si 2p-
Emissionslinie der untersuchten Grenzﬂa¨chen
Si(111)7 × 7/Au und Si(111):GaSe/Au in Bezug
auf das Valenzbandmaximum EF − EV B (nach
Abzug der Energiediﬀerenz von EV BB (Si 2p3/2) =
98.85 ± 0.05 eV), aufgetragen gegenu¨ber der no-
minellen Bedeckung an Gold in ML. Die gestri-
chelte Linie EF (Vol;p) veranschaulicht die Positi-
on des Ferminiveaus im Volumen des verwendeten
Silizium-Substrates.
te 52), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung von Gold. Ausgehend von der Position
des Ferminiveaus der unterschiedlichen Substrat-Oberﬂa¨chen vor der Abscheidung von Gold ist
fu¨r beide Grenzﬂa¨chen mit zunehmender Bedeckung ein a¨hnlicher Verlauf zu beobachten. Die
Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che erreicht mit einer Bedeckung von ∼ 5ML an Gold
ein Plateau und die Schottky-Barrierenho¨hen fu¨r die beiden untersuchten Grenzﬂa¨chen erge-
ben sich zu: (i) ΦB,p(Si(111)7 × 7/Au) = 0.17 eV und (ii) ΦB,p(Si(111) : GaSe/Au) = 0.15 eV.
Nach der Abscheidung des Goldes ist die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che fu¨r bei-
de untersuchten p-dotierten Substrate und den sich mit der Abscheidung von Gold bildenden
Grenzﬂa¨chen identisch. In einem weiteren Experiment ist fu¨r die Abscheidung von Gold auf
ein n+-dotiertes Silizium-Substrat eine Barrierenho¨he von ΦB,n(Si(111) : GaSe/Au) = 0.90 eV
bestimmt worden 6.
Vergleicht man diese Schottky-Barrierenho¨hen mit der Literatur, geht daraus hervor, dass
die hier pra¨sentierten Experimente fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)/Au in guter U¨bereinstimmung
mit der Literatur stehen. Chen et al. [199] haben mittels elektrischer Messungen (I/V) fu¨r
die Abscheidung von Gold auf ein n-dotiertes Silizium-Substrat z.B. eine Barrierenho¨he von
ΦB,n = 0.87 eV ermittelt 7. Diese Referenz besta¨tigt die in dieser Arbeit gemessene Bar-
rierenho¨he von ΦB,n = 0.90 eV der Si(111):GaSe/Au-Grenzﬂa¨che des n+-dotierten Silizium-
Substrates. Unter der Annahme, dass fu¨r die Barrierenho¨hen von n- und p-dotierten Substraten
die Beziehung EG = ΦB,n + ΦB,p gu¨ltig ist und Silizium eine Energielu¨cke von EG = 1.12 eV
besitzt, ergibt sich aus dieser Referenz somit fu¨r ein p-dotiertes Substrat eine Barrierenho¨he
von ΦB,p = 0.25 eV. Dieser Wert weicht leicht von den zuvor bestimmten Werten der in dieser
Arbeit untersuchen Si(111)/Au-Grenzﬂa¨chen der p-dotierten Substrate ab, liegt jedoch noch im
Rahmen der Messungenauigkeiten.
6Dieses Experiment wird hier nicht explizit dargestellt und beschrieben, da die Eigenschaften dieser Grenzﬂa¨che
sich analog zu den Eigenschaften der Grenzﬂa¨che des p-dotierten Si(111):GaSe-Substrates verhalten.
7Fu¨r weitere Literaturdaten siehe Referenz [5] und [110] und die darin enthaltenen Referenzen.
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8.4 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Cu
8.4.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 8.13 zeigt die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d- und
(d) Cu 3d-Rumpfniveaus nach der Abscheidung von Kupfer auf eine p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
Auch hier zeigen die Emissionen des Si(111):GaSe Substrates die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteris-
tische Form und deren Bindungsenergien von EB(Si 2p3/2) = 99.17 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.36 eV
und EB(Ga 3d5/2) = 19.53 eV besta¨tigen die Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che in
Flachbandsituation.
Die gut aufgelo¨ste Si 2p-Emissionslinie der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bleibt fu¨r alle Bedeckung
an Kupfer erhalten, nimmt kontinuierlich an Intensita¨t ab und wird mit einer Bedeckung von
> 9ML vollsta¨ndig unterdru¨ckt (siehe Abbildung 8.13 (a)). Eine zusa¨tzliche Komponente, die
auf eine Reaktion an der Oberﬂa¨che hinweist, ist in den Si 2p-Emissionslinien jedoch nicht zu
erkennen. Die Bindungsenergie der Linie verschiebt sich mit dem Beginn der Abscheidung von
Kupfer zuna¨chst um ∼ 0.10 eV zu ho¨heren Energien und erreicht mit einer Bedeckung von
∼ 0.37ML ein Maximum. Fu¨r ho¨here Bedeckungen nimmt die Bindungsenergie wieder langsam
ab und erreicht ein Plateau von EB(Si 2p3/2) = 99.21 eV.
Im Gegensatz dazu treten sowohl in der Se 3d- als auch in der Ga 3d-Emissionslinie unmit-
telbar mit dem Beginn der Abscheidung von Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zusa¨tz-
liche niederenergetische Komponenten auf. Mit zunehmender Bedeckung verliert die auf die
Emission der Substrat-Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hrende Komponente der Se 3d-Emissionslinie kon-
tinuierlich an Intensita¨t, wohingegen die zusa¨tzliche Komponente an Intensita¨t gewinnt (siehe
Abbildung 8.13 (b)). Die Bindungsenergie der Substratemission der Se 3d-Emissionslinie ver-
schiebt sich parallel zur Si 2p-Emission und erreicht ebenfalls ein Plateau. Die niederenergeti-
sche Komponente ist fu¨r alle aufgezeichneten Spektren um ∼ 0.58 eV verschoben und betra¨gt
fu¨r eine Bedeckung von ∼ 9ML EB(Se 3d5/2) = 53.83 eV. Die niederenergetische Komponen-
te in der Ga 3d-Emissionslinie ist deutlich zu kleineren Energien verschoben und gewinnt mit
zunehmender Abscheidung an Kupfer nur leicht an Intensita¨t (siehe Abbildung 8.13 (c)). Die
Substrat-Emissionslinie des Ga 3d-Rumpfniveaus verliert ebenso kontinuierlich an Intensita¨t
wie auch die Bindungsenergie den gleichen Verlauf zeigt, wie zuvor schon fu¨r die Si 2p- und
Se 3d-Substrat-Emissionen beobachtet. Die zusa¨tzliche niederenergetische Komponente ist fu¨r
alle Bedeckungen um ∼ 1.05 eV zu kleineren Energien verschoben, wobei deren Intensita¨t mit
einer Bedeckung von ∼ 1.68ML ein Maximum erreicht und dann kontinuierlich abnimmt.
Mit der Abscheidung von Kupfer ist zuna¨chst die Ausbildung einer Cu 3d-Emissionslinie mit
einer Bindungsenergie von EB(Cu 3d5/2) = 3.10 eV zu beobachten, die an Intensita¨t zunimmt
und sich langsam aber kontinuierlich um ∼ 0.20 eV zu kleineren Energien verschiebt (siehe Ab-
bildung 8.13 (d)). Diese Emission ist von ihrer energetischen Lage der fu¨r die Silizid-Phase nach
der Abscheidung von Kupfer auf die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che bekannten Komponente sehr a¨hn-
lich [206, 208]. Ebenso ist die ab einer Bedeckung von ∼ 1.68ML auftretende niederenergetische
Komponente bei einer Energie von EB(Cu 3d5/2) = 2.25 eV fu¨r die Emission einer metallischen
Kupfer-Phase bereits bekannt [206, 209]. Die von Beginn der Abscheidung bei einer Energie
von EB(Cu 3d5/2) = 3.70 eV entstehende zusa¨tzliche ho¨herenergetische Komponente ist jedoch
bisher nicht zugeordnet. Die relativen Intensita¨ten beider zusa¨tzlichen Komponenten nehmen
mit der weiteren Abscheidung von Kupfer zu und die drei vorhandenen Komponenten sind
zunehmend besser voneinander zu unterscheiden.
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nen-Spektren der (a) Si 2p-,
(b) Se 3d-, (c) Ga 3d- und
(d) Cu 3d-Rumpfniveaus nach
der Abscheidung von Kupfer auf
eine p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
bei Raumtemperatur. Die An-
regung der Spektren erfolgt mit
Synchrotron-Strahlung einer
Energie von hν = 240 eV. Die
Intensita¨ten der Spektren sind
auf den Ringstrom des Speicher-
rings normiert. Die gestrichelten




8.4 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Cu
8.4.2 STM-Untersuchungen
Abbildung 8.14 zeigt die Aufnahmen des Rastertunnelmikroskops (STM) nach der Abscheidung
von Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Mit der Abscheidung von Kupfer bilden sich In-
seln einer Ho¨he von ∼ 2 − 3 nm, zwischen denen die GaSe van der Waals-Terminierung der
Silizium-Oberﬂa¨che ungesto¨rt erhalten bleibt (siehe Abbildungen 8.14 (a) fu¨r eine Bedeckung
von ∼ 1ML). Dies wird eindrucksvoll durch die atomar aufgelo¨ste 1×1 Periodizita¨t der unbedeck-
ten Oberﬂa¨che unmittelbar neben einer Kupfer-Insel verdeutlicht (siehe Abbildungen 8.14 (b)).
Eine Erho¨hung der abgeschiedenen Menge an Kupfer fu¨hrt zu einer lateralen Ausdehnung der
Inseln, wobei jedoch die Ho¨he der Inseln nahezu unvera¨ndert bleibt (siehe Abbildung 8.14 (c)
fu¨r eine Bedeckung von ∼ 2.5ML). Ist die abgeschiedene Menge an Kupfer ausreichend hoch
und die laterale Ausdehnung der Inseln so groß, dass diese aneinander stoßen, verschmelzen die
Inseln miteinander und es bildet sich ein geschlossener Film auf der Oberﬂa¨che aus (siehe Abbil-
dung 8.14 (d) fu¨r eine Bedeckung von ∼ 10ML). Die wa¨hrend der Abscheidung des Kupfers auf
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che aufgezeichneten LEED-Bilder (hier nicht dargestellt) zeigen einen
kontinuierlichen Abfall der Intensita¨ten der Reﬂexe der 1×1 rekonstruierten Substrat-Oberﬂa¨che,
bis nach einer vollsta¨ndigen Bedeckung keine Beugungsreﬂexe mehr beobachtet werden.
Abbildung 8.14: Aufnahmen des Ras-
tertunnelmikroskops (STM) nach der Ab-
scheidung von Kupfer auf die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che fu¨r unterschiedliche Bedeckun-




Aus den Se 3d- und Ga 3d-Photoelektronenspektren geht eindeutig hervor, dass die Abscheidung
von Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che unmittelbar zu einer Reaktion an der Grenzﬂa¨che
fu¨hrt und somit die GaSe-Terminierung der Silizium-Oberﬂa¨che nach und nach aufgehoben
wird. Nach der Abscha¨tzung der Reaktivita¨t fu¨r die Grenzﬂa¨che GaSe/Cu (siehe Tabelle 8.1)
ist dieses Verhalten auch zu erwarten, sodass hier das angewendete Modell Gu¨ltigkeit beha¨lt
und die darin enthaltenen Fehler fu¨r diese Grenzﬂa¨che nicht ins Gewicht fallen. Die berechnete
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Abbildung 8.15: Darstellung der bekannten bina¨ren Phasendiagramme der fu¨r die Abscheidung von
Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che relevanten Systeme: (a) Cu-Ga und (b) Cu-Se [143].
Reaktionsenthalpie von ∆H4R = +0.24 eV/Atom liegt unterhalb der angenommenen kritischen
Reaktionsenthalpie von ∆HR ∼ +0.4 eV/Atom und es kann angenommen werden, dass sich die
nach dem Modell erwarteten Phasen auf der Oberﬂa¨che bilden.
Abbildung 8.15 zeigt die bina¨ren Phasendiagramme der fu¨r die Abscheidung von Kupfer auf die
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che wichtigen Systeme. Dem System Cu-Ga ist zu entnehmen, dass Kupfer
eine relativ hohe Lo¨slichkeit an Gallium besitzt, die bei Raumtemperatur noch ca. 17 − 18%
betra¨gt. Auch die Bildung einer intermetallischen Phase wa¨re mo¨glich, wird aber an dieser
Stelle aus den zuvor genannten energetischen Gru¨nden ebenfalls ausgeschlossen. Das System
Cu-Se zeigt, dass Kupfer und Selen mehrere bis zur Raumtemperatur stabile Phasen bilden,
wobei dem Modell die Phase Cu2Se zu Grunde liegt, was aufgrund des U¨berschusses an Kupfer
auch gerechtfertigt erscheint. Die Menge an Selen, die auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vorliegt
und somit fu¨r eine Reaktion zur Verfu¨gung steht, betra¨gt jedoch nur ∼ 1ML. Diese Menge an
Selen ist so gering, dass nicht davon ausgegangen werden kann, dass sich mit der Abscheidung
von Kupfer eine sto¨chiometrische Cu2Se-artige Phase an der Oberﬂa¨che bildet. Daher ist es
eher wahrscheinlich, dass eine Lage von Selen auf der Oberﬂa¨che des abgeschiedenen Kupfers
adsorbiert und sich ein Cu-Se-artiger Film bildet.
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Die STM-Bilder zeigen, dass die GaSe van der Waals-Terminierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che
zwischen den Kupfer-Inseln zu Beginn der Abscheidung von Kupfer erhalten bleibt. Die auf die
Oberﬂa¨che auftreﬀenden Kupfer-Atome initiieren keine direkte Reaktion auf der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che. Dies besta¨tigen auch die mit der Abscheidung unvera¨nderten Formen der Emissionen
der Substrat-Komponenten der Si 2p, Se 3d- und Ga 3d-Rumpfniveaus. Erst mit der Adsorption
und der Nukleation der Kupfer-Atome auf der Oberﬂa¨che tritt eine Reaktion auf, die sich nach
und nach u¨ber die Oberﬂa¨che ausbreitet.
Abbildung 8.16 zeigt den Verlauf der normierten Intensita¨ten, aufgetragen gegenu¨ber der
nominellen Bedeckung an Kupfer der nach der Abscheidung von Kupfer auf die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che aufgezeichneten Photoelektronen-Spektren. Die Intensita¨ten der Emissionen des Sub-
strates (Si 2p, Ga 3d und Se 3d) nehmen nahezu identisch kontinuierlich ab, bis sie vollsta¨ndig
abgeschwa¨cht sind, wa¨hrend die Intensita¨ten der aufwachsenden Schicht (Cu 3d und Cu-Se)
ebenso nahezu identisch kontinuierlich zunehmen. Daher kann angenommen werden, dass die
mit der Abscheidung auftretende zusa¨tzliche Komponenten in der Se 3d-Emission einem Cu-Se-
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Bedeckung an Kupfer [ML]
 Si 2p (Si:GaSe)
 Se 3d (Si:GaSe)
 Ga 3d (Si:GaSe)
 Cu 3d (Summe)
 Se 3d (Cu-Se)
Abbildung 8.16: Verlauf der normierten Inten-
sita¨ten der Photoemissionslinien des Substrates
(Si:GaSe) und der aufwachsenden Schicht (Cu 3d;
Cu-Se), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Be-
deckung an Kupfer in ML nach der Abscheidung
auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
artigen Film zuzuschreiben ist, der auch nach Abschluss der Reaktion auf einem metallischen
Kupferﬁlm vorliegt. Die energetische Position dieser Emissionslinie (EB(Se 3d5/2) = 53.83 eV)
ist charakteristisch fu¨r Cu2Se [215], sodass dies die Annahme der Bildung einer Cu-Se-artigen
Phase an der Oberﬂa¨che gerechtfertigt. Die Existenz eines Cu-Se-artigen Phase wird ebenfalls
durch die in der Cu 3d-Emission vorhandenen bisher nicht identiﬁzierten ho¨herenergetischen
Komponenten (EB(Cu 3d5/2) = 3.7 eV) besta¨tigt, da diese Energie fu¨r Cu2Se aus der Literatur
bekannt ist [216].
U¨berraschender Weise wird in der Cu 3d-Emission mit der Abscheidung des Kupfers auf die
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che unmittelbar eine Komponente beobachtet (EB(Cu 3d5/2) = 3.1 eV),
die einer Cu3Si-artigen Phase auf der Oberﬂa¨che zugeordnet werden muss. Somit fu¨hrt auch
die Abscheidung von Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che zu einer Grenzﬂa¨chenreaktion
zwischen dem Silizium und dem Kupfer und einer Silizid-Bildung. Die Si 2p-Emission la¨sst
dagegen keine zusa¨tzliche Komponente erkennen, die auf eine Reaktion und die Bildung einer
Silizid-Phase an der Oberﬂa¨che hinweist. Daher kann angenommen werden, dass sich die Silizid-
Phase an der inneren Grenzﬂa¨che zum Silizium-Substrat beﬁndet und diese Phase in der Si 2p-
Emissionslinie nicht zu identiﬁzieren ist, da die Austrittstiefe der Elektronen bei der gewa¨hlten
Anregungsenergie von hν = 240 eV nur ∼ 6 A˚ betra¨gt und somit bei einer Ho¨he der Kupfer-
Inseln von ∼ 2 − 3 nm die Oberﬂa¨che nicht erreichen. Die Austrittstiefe der Elektronen der
Cu 3d-Emission ist bei dieser Anregungsenergie hingegen etwa nahezu doppelt so groß.
Die in der Ga 3d-Emissionslinie mit der Abscheidung auftretende niederenergetische Kom-
ponente (EB(Ga 3d5/2) = 18.50 eV) ist auf sich innerhalb der metallischen Phase des abge-
schiedenen Kupfers lo¨sende Gallium-Atome zuru¨ckzufu¨hren. Diese Lo¨sungsbildung ist nach dem
Cu-Ga-Phasendiagramm und der hohen Lo¨slichkeit von 17−18% an Gallium in Kupfer zu erwar-
ten. Die Bindungsenergie von metallischem Gallium betra¨gt eigentlich EB(Ga 3d5/2) = 18.60 eV.
Die fu¨r die gelo¨sten Atome in der Ga 3d-Emission beobachtete Komponente ist hierzu jedoch
um ∼ 0.10 eV zu kleineren Energien verschoben. Dies stellt ein aus der Literatur bekanntes
Pha¨nomen dar [214]. Bei der gegebenen Lo¨slichkeit kann hier grob abgescha¨tzt werden, dass fu¨r
die Lo¨sung von 1ML an Gallium (wie sie fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che vorliegt) ∼ 5.5ML
an Kupfer notwendig sind. Dies erkla¨rt die Abnahme der Intensita¨t der niederenergetischen
Komponente in der Ga 3d-Emission, da sich die Lo¨sung zunehmend verdu¨nnt.
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Abbildung 8.17: Schematische Darstellung der Grenz-
ﬂa¨che Si(111):GaSe/Cu fu¨r eine Bedeckungen von > 9ML.
Nach anfa¨nglicher Inselbildung hat sich eine geschlossene
Schicht von metallischen Kupfer gebildet, die das mit der
Reaktion frei gewordenen Gallium lo¨st und von verschiede-
nen reaktiven Phasen eingeschlossen wird.
Aus den zuvor beschriebenen Erkenntnissen zu der Anordnung der unterschiedlichen Phasen
auf der Oberﬂa¨che ergibt sich fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/Cu nach der Reaktion das in Ab-
bildung 8.17 dargestellte schematische Modell. Nach Abschluss der Reaktion wird die Oberﬂa¨che
des Silizium-Substrates von einer du¨nnen Silizid-Schicht bedeckt, auf der sich ein metallischer
Kupferﬁlm bildet, der von einem Cu-Se-artigen Film adsorbierter Selen-Atome auf der Ober-
ﬂa¨che bedeckt wird und die mit der Reaktion frei werdenden Gallium-Atome lo¨st.
8.4.4 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/Cu und Si(111)7× 7/Cu
Die zuvor diskutierten Ergebnisse und die Ergebnisse fu¨r die Untersuchungen der Grenzﬂa¨chen
Si(111)7× 7/Cu (siehe Kapitel 8.2.2) zeigen, dass in beiden Fa¨llen eine Reaktion an der Grenz-
ﬂa¨che auftritt, die mit Beginn der Abscheidung von Kupfer zu der Bildung verschiedener reak-
tiver Phasen fu¨hrt. Die beiden Grenzﬂa¨chen unterscheiden sich jedoch in der Dicke der Silizid-
Schicht, die sich mit der Abscheidung von Kupfer in beiden Fa¨llen bildet. Fu¨r die Abscheidung
auf die Si(111)7×7-Oberﬂa¨che werden nominell ∼ 6ML an Kupfer beno¨tigt bis die Silizid-Phase
vollsta¨ndig ausgebildet ist und das Wachstum von metallischem Kupfer beginnt. Im Gegensatz
dazu ist fu¨r die Abscheidung von Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che die Bildung einer
metallischen Phase schon ab einer Bedeckung von ∼ 2.25ML deutlich zu erkennen, sodass hier
davon ausgegangen werden kann, dass die gebildete Silizid-Phase du¨nner ist. Dies ist auch daraus
ersichtlich, dass fu¨r ho¨here Bedeckung keine weitere Zunahme der Intensita¨t der Silizid-Phase
in der Cu 3d-Emission stattﬁndet und diese Phase in der Si 2p-Emission nicht detektiert wird.
Dieses Verhalten ist sehr wahrscheinlich darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass die Spezies der GaSe van
der Waals-Terminierung von Beginn der Abscheidung an Kupfer in die Grenzﬂa¨chenreaktion in-
volviert sind und somit die Silizidbildung maßgeblich beeinﬂussen. Die GaSe Terminierung der
Oberﬂa¨che bleibt zwischen den Inseln intakt, eine ﬂa¨chendeckende Reaktion des abgeschiedenen
Kupfers mit dem Silizium-Substrat ist nicht mo¨glich und die fu¨r die Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
beobachtete Durchmischung der ersten Lagen ﬁndet nicht statt. Auch die unmittelbare Bildung
eines Cu-Se-artigen Films tra¨gt sehr wahrscheinlich zu der Unterdru¨ckung der Silizidbildung bei.
Doch auch wenn die gebildete Silizid-Schicht fu¨r die mit GaSe terminierte Oberﬂa¨che du¨nner
ist, sind auch hier ∼ 6ML an Kupfer notwendig, um die Reaktionen an der Grenzﬂa¨che mit der
vollsta¨ndigen Bildung des Cu-Se-artigen Films abzuschließen. Dieser Cu-Se-artige Film beﬁndet
sich zum Ende der Reaktion oben auf dem metallischen Kupferﬁlm, was neben der du¨nneren
Silizidschicht den zweiten Unterschied zu der Grenzﬂa¨che Si(111)7 × 7/Cu darstellt.
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Elektronische Eigenschaften der unterschiedlichen Grenzfla¨chen
Aus den beiden fu¨r die unterschiedlichen Grenzﬂa¨chen entwickelten Modelle fu¨r den Aufbau
der Grenzﬂa¨che nach der Reaktion (siehe Abbildung 8.4 und Abbildung 8.17) geht hervor,
dass die innere Grenzﬂa¨che zwischen dem Silizium-Substrat und der aufwachsenden Schicht
in beiden Fa¨llen von einer Silizid-Schicht gebildet wird. Diese Tatsache la¨sst vermuten, dass
sich die elektronischen Eigenschaften dieser Silizium/Kupfer-Kontakte fu¨r die beiden Grenz-
ﬂa¨chen nicht wesentlich voneinander unterscheiden. Auch hier erfolgt die Charakterisierung der
elektronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen anhand der Betrachtung der sich mit der Ab-
scheidung von Kupfer bildenden Schottky-Barrieren. In Abbildung 8.18 ist die Entwicklung der
Bindungsenergie der Volumen-Komponente der Si 2p-Emissionslinie der beiden untersuchten
Grenzﬂa¨chen in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF − EV B (nach Abzug der Energiedif-
ferenz von EV BB (Si 2p3/2) = 98.85 ± 0.05 eV, siehe Tabelle 4.6 auf Seite 52) gegenu¨ber der no-
minellen Bedeckung an Kupfer aufgetragen. Ausgehend von der Position des Ferminiveaus der
unterschiedlichen Substrat-Oberﬂa¨chen vor der Abscheidung von Kupfer ist fu¨r beide Grenz-
ﬂa¨chen mit zunehmender Bedeckung ein a¨hnlicher Verlauf der Bindungsenergien zu beobachten
und die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che erreichen mit zunehmender Bedeckung ein
Plateau. Die Schottky-Barrierenho¨hen fu¨r die beiden untersuchten Grenzﬂa¨chen ergeben sich zu:
(i) ΦB,p(Si(111)7 × 7/Cu) = 0.34 eV und (ii) ΦB,p(Si(111) : GaSe/Cu) = 0.36 eV. Nach der Ab-
scheidung des Kupfers ist die Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che fu¨r beide untersuchten
Substrate und den sich mit der Abscheidung von Kupfer bildenden Grenzﬂa¨chen identisch.
Aboelfotoh et al. [202, 203] haben fu¨r die Schottky-Barriere nach der Abscheidung von Kup-
fer auf ein n-dotiertes Silizium-Substrat in (100)-Orientierung mittels elektrischer Messungen
(I/V) eine Barrierenho¨he von ΦB,n ≈ 0.60 eV bestimmt. Dies entspricht somit bei einem p-
dotierten Substrat einer Barrierenho¨he von ΦB,p ≈ 0.50 eV . Dieser Wert weicht um ∼ 0.15 eV
von den in dieser Arbeit untersuchen Si(111)/Cu-Grenzﬂa¨chen ab. Tung et al. haben fu¨r das
System Si/NiSi2 die Schottky-Barrierenho¨he fu¨r Silizium-Substrate in unterschiedlicher ((111)
und (100)) Orientierung bestimmt [128–130]. Hierbei hat sich ergeben, dass die Barrierenho¨he
fu¨r die Silizium (111)-Oberﬂa¨che, je nach Orientierung der NiSi2-Schicht zum Silizium-Substrat,
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Abbildung 8.18: Entwicklung der Bindungs-
energie der Volumen-Komponente der Si 2p-
Emissionslinie der untersuchten Grenzﬂa¨chen
Si(111)7 × 7/Cu und Si(111):GaSe/Cu in Bezug
auf das Valenzbandmaximum EF − EV B (nach
Abzug der Energiediﬀerenz von EV BB (Si 2p3/2) =
98.85 ± 0.05 eV), aufgetragen gegenu¨ber der no-
minellen Bedeckung an Kupfer in ML. Die gestri-
chelte Linie EF (Vol;p) veranschaulicht die Positi-
on des Ferminiveaus im Volumen des verwendeten
Silizium-Substrates.
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kleiner ist, als es fu¨r die Silizium (111)-Oberﬂa¨che der Fall ist [128, 129]. Die Ursache hierfu¨r
liegt laut den Autoren in der unterschiedlichen atomaren Struktur der verschiedenen Grenz-
ﬂa¨chen, sodass davon ausgegangen werden muss, dass die Schottky-Barrierenho¨he maßgeblich
von der atomaren Struktur der Grenzﬂa¨che mitbestimmt wird. Sullivan et al. haben fu¨r das
System Si/CoSi2 a¨hnliches beobachtet [217]. Hier werden ebenfalls Variationen in der Schottky-
Barrierenho¨he von bis zu ∼ 0.4 eV festgestellt, die von den Autoren auf strukturelle Unter-
schiede (Defekte oder Inhomogenita¨ten) an der Grenzﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden. Die fu¨r die
Systeme Si/Ni(Co)Si2 vorhandene große Variation in der Schottky-Barrierenho¨he kann somit als
Erkla¨rung dafu¨r herangezogen werden, warum die in dieser Arbeit bestimmten Werte fu¨r die
Si(111)/Cu-Grenzﬂa¨chen leicht von dem in der Literatur vorhandenen Wert abweichen, da auch
fu¨r die Abscheidung von Kupfer eine Silizid-Bildung an der Grenzﬂa¨che auftritt. Zudem sind fu¨r
die eigenen und fu¨r die Experimente aus der Literatur Silizium-Substrate in unterschiedlicher
Orientierung verwendet worden. Dies kann aufgrund der Erfahrung der Si/NiSi2-Grenzﬂa¨che zu
einer erheblichen Variation der Barrierenho¨he fu¨hren. Aber auch eine unterschiedliche Orien-
tierung der sich bildenden Silizid-Schicht kann zusa¨tzlich zu der beobachteten Abweichung der
bestimmten Barrierenho¨hen von den Literaturwerten beitragen.
8.5 Die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In
8.5.1 Ergebnisse der Photoelektronenspektroskopie
Abbildung 8.19 zeigt die Photoelektronen-Spektren der (a) Si 2p-, (b) Se 3d-, (c) Ga 3d-
und In 4d-Rumpfniveaus sowie (d) die Emissionen des Valenzbandes nach der Abscheidung
von Indium auf eine p-Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Die Emissionen des Si(111):GaSe Substra-
tes haben die fu¨r diese Oberﬂa¨che charakteristische Form, wobei deren Bindungsenergien von
EB(Si 2p3/2) = 99.25 eV, EB(Se 3d5/2) = 54.46 eV und EB(Ga 3d5/2) = 19.63 eV zeigen, dass
die Passivierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che in Flachbandsituation hier nicht ideal gelungen
ist.
Die Form der Si 2p-Emissionslinie des Si(111):GaSe-Substrates bleibt fu¨r alle Bedeckungen
mit Indium erhalten und verliert zu Beginn der Abscheidung sehr schnell an Intensita¨t. Dagegen
ist fu¨r Bedeckungen gro¨ßer ∼ 2ML nur noch eine langsame Abnahme der Intensita¨t zu erkennen
(siehe Abbildung 8.19 (a)). Die Bindungsenergie der Linie verschiebt sich mit dem Beginn der
Abscheidung von Indium zuna¨chst um ∼ 0.43 eV zu ho¨heren Energien und erreicht mit einer
Bedeckung von ∼ 0.5ML ein Maximum. Bis zu dieser Bedeckung ist die Si 2p-Emission auf
eine einzelne Komponente zuru¨ckzufu¨hren. Fu¨r ho¨here Bedeckungen ist in der Si 2p-Emission
dagegen eine zusa¨tzliche um ∼ 0.28 eV zu kleineren Energien verschobene niederenergetische
Komponente zu erkennen, die mit einer Bedeckung von ∼ 1ML die gleiche Intensita¨t annimmt,
wie die zuvor schon vorhandene ho¨herenergetische Komponente. Mit zunehmender Bedeckung
nimmt die Intensita¨t beider Komponenten gleichma¨ßig ab, wobei sich die energetische Lage
der Si 2p-Emission nur unwesentlich a¨ndert und die Bindungsenergie der ho¨herenergetischen
Komponente um einen Wert von EB(Si 2p3/2) = 99.65 eV schwankt. Ab einer Bedeckung von
∼ 6ML gewinnt die niederenergetische Komponente in der Si 2p-Emissionslinie an Dominanz.
Die Se 3d- und die Ga 3d-Emissionslinien des Substrates zeigen einen zur Si 2p-Emissionslinie
parallelen Verlauf der Intensita¨ten und der Bindungsenergien (siehe Abbildung 8.19 (b) und
(c)). Die ab einer Bedeckung gro¨ßer ∼ 0.5ML auftretende niederenergetische Komponente ist
fu¨r diese Emissionslinien hier jedoch nicht zusa¨tzlich dargestellt.
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nen-Spektren der (a) Si 2p-,
(b) Se 3d-, (c) Ga 3d und
In 4d-Rumpfniveaus sowie (d) die
Emissionen des Valenzbandes
nach der Abscheidung von
Indium auf eine p-Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che bei Raumtemperatur.
Die Anregung der Spektren er-
folgt mit Synchrotron-Strahlung
einer Energie von hν = 240 eV.
Die Intensita¨ten der Spektren
sind auf den Ringstrom des
Speicherrings normiert. Die ge-
strichelten Linien entsprechen den
aus den Anpassungen bestimmten
Komponenten.
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Die In 4d-Emissionslinie ist fu¨r alle Bedeckungen auf die Emission von Atomen in identischer
chemischer Umgebung zuru¨ckzufu¨hren und die energetische Lage der In 4d-Emission ist charak-
teristisch fu¨r metallisches Indium. Die Intensita¨t der Linie nimmt kontinuierlich zu, bis ab einer
Bedeckung von ∼ 3ML ein Plateau erreicht wird (siehe Abbildung 8.19 (c)). Die Bindungsener-
gie der Linie verschiebt sich beginnend bei EB(In 4d5/2) = 16.60 eV zuna¨chst um ∼ 0.07 eV zu
ho¨heren Energien und erreicht mit einer Bedeckung von ∼ 0.5ML ein Maximum. Nach dessen
U¨berschreitung pendelt sich die Energie der Linie auf einen Wert von EB(In 4d5/2) = 16.62 eV
ein. Diese energetische Lage weicht leicht von der Bindungsenergie von EB(In 4d5/2) = 16.70 eV
ab, wie sie fu¨r metallisches Indium zu erwarten wa¨re [58].
Die Emissionen des Valenzbandes der Substratoberﬂa¨che werden mit zunehmender Bedeckung
schwa¨cher und zeigen keine neuen markanten Strukturen, wie es fu¨r die Emission von reinem
Indium zu erwarten ist (siehe Abbildung 8.19 (f)). Die von Beginn der Abscheidung von In-
dium auftretende Fermikante liegt jedoch nicht bei einer Bindungsenergie von EB = 0eV,
wie es fu¨r eine metallische Phase zu erwarten wa¨re, sondern ist leicht zu kleineren Energien
verschoben. Diese energetische Verschiebung der Valenzbandemissionen und die ebenfalls fu¨r
das In 4d-Rumpfniveau beobachtete niederenergetische Verschiebung gegenu¨ber der zur erwar-
tenden Energie fu¨r metallisches Indium geben einen Hinweis darauf, dass fu¨r die Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/In eine Photospannung an der Oberﬂa¨che vorliegt [218].
8.5.2 Diskussion
Reaktivita¨t der Grenzfla¨che
Aus der Abscha¨tzung der Reaktivita¨t (siehe Tabelle 8.1) ist fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In
keine Reaktion zwischen dem abgeschiedenen Metall und dem Substrat zu erwarten. Die berech-
nete Reaktionsenthalpie von ∆H4R = +0.40 eV/Atom entspricht zwar genau der angenommenen
kritischen Reaktionsenthalpie, doch da fu¨r diese Grenzﬂa¨che sowohl die Bindungsenthalpie fu¨r
die Legierungsbildung als auch fu¨r die Lo¨sungsbildung gro¨ßer als Null ist, erscheint eine Re-
aktion energetisch sehr unwahrscheinlich, obwohl die Bindungsenthalpie von InSe relativ groß
ist. Somit mu¨ssen die in den Photoelektronenspektren in den Substratemissionen bei Bedeckung
gro¨ßer ∼ 0.5ML auftretenden niederenergetischen Emissionen auf eine andere Ursache als ei-
ne Reaktion an der Grenzﬂa¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden. Eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che kann
ebenfalls aufgrund der In 4d- und der Valenzbandemissionen ausgeschlossen werden, da diese
keine Anzeichen fu¨r eine andere Phase als metallisches Indium geben.
Daraus folgt, dass die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber der Abscheidung von Indium sta-
bil ist und die mit der Adsorption von Indium auf der Oberﬂa¨che frei gesetzte Energie nicht
ausreicht, um eine Reaktion an der Grenzﬂa¨che zu induzieren, wie es z.B. bei der Abscheidung
von Gold der Fall ist. Dies ist ein erstes Anzeichen dafu¨r, dass die Indiumatome nur schwach an
das Substrat gebunden werden und somit eine hohe Beweglichkeit auf der Oberﬂa¨che besitzen.
Diese Eigenschaft erkla¨rt auch, warum es fu¨r diese Grenzﬂa¨che bisher nicht gelungen ist, stabile
Bilder mit der Rastertunnelmikroskop aufzunehmen.
Wachstumsverhalten und Morphologie der Grenzfla¨che
Abbildung 8.20 zeigt den Verlauf der normierten Intensita¨ten der Si 2p- und der In 4d-Photo-
emissionslinien, aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an Indium nach der Abschei-
dung auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Bis zu einer Bedeckung von ∼ 0.75ML ist ein steiler
Abfall der Intensita¨t der Substrat-Emission und umgekehrt die steile Zunahme der Intensita¨t
der aufwachsenden Schicht zu beobachten. Dies deutet darauf hin, dass zu Beginn große Teile
der Oberﬂa¨che homogen mit Indium bedeckt werden und zuna¨chst eine lateral gleichma¨ßige
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Abbildung 8.20: Verlauf der normierten In-
tensita¨ten der Si 2p- und der In 4d-Photoemis-
sionslinien, aufgetragen gegenu¨ber der nominellen
Bedeckung an Indium in ML nach der Abschei-
dung auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che.
Ausdehnung des Indiums in Form einzelner Atome oder kleiner Inseln von nur wenigen Atomen
stattﬁndet. Fu¨r ho¨here Bedeckung a¨ndert sich der Wachstumsmodus und die Intensita¨ten der
Emissionen nehmen deutlich langsamer ab (Si 2p) bzw. zu (In 4d), sodass angenommen werden
kann, das hier ein Wachstum gro¨ßerer Indium-Inseln stattﬁndet, deren laterale Ausdehnung nur
langsam zunimmt. Zusa¨tzlich tritt mit dem Wechsel des Wachstumsmodus ein leichter Sprung
in der Intensita¨t von Substrat und aufwachsender Schicht auf, der auf eine Vera¨nderung der
Morphologie an der Oberﬂa¨che hinweist. Als Ursache hierfu¨r kann angenommen werden, dass
sich bei ausreichender Bedeckung die zu Beginn vorliegenden einzelnen Atome und kleinen Inseln
aus Indium miteinander vereinen und eine geringere Anzahl große Indium-Inseln bilden. Dies
hat zur Folge, dass der mit Indium bedeckte Bereich der Substratoberﬂa¨che kleiner wird und
deshalb eine Zunahme der Intensita¨t der Substratemission stattﬁndet, auch wenn zusa¨tzliches
Indium abgeschieden wird. Die A¨nderung der Morphologie der Indiumatome bedingt zusa¨tzlich,
dass sich der Abstand zwischen den mit Indium bedeckten Bereichen der Oberﬂa¨che erheb-
lich vergro¨ßert. Dies ist ein weiterer Beleg fu¨r die hohe Beweglichkeit der Indiumatome auf der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Dieses Verhalten kann auf folgende Ursachen zuru¨ckgefu¨hrt werden.
Die zu Beginn vorhandenen einzelnen Indium-Atome und die kleinen Inseln von nur wenigen
Indium-Atomen werden aufgrund des Ladungstransfers u¨ber die Grenzﬂa¨che partiell ionisiert
(δ+) und stoßen sich gegenseitig ab. Dies ergibt die zuvor beschriebene lateral homogene Be-
deckung der Substrat-Oberﬂa¨che mit Indium. Nimmt die Menge an Indium auf der Oberﬂa¨che
zu, wird ab einer bestimmten kritischen Bedeckung der Abstand der Indium-Atome so gering,
dass der aufgrund der mit der Kondensation der Indium-Atomen zu gro¨ßeren Inseln erreichte
Energiegewinn der gegenseitigen Abstoßung der Indium-Atome u¨berwiegt. Abbildung 8.21 stellt
ein schematisches Modell der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In fu¨r Bedeckungen von ∼ 0.5ML (a)
und ∼ 1ML (b) an Indium dar.
Der Verlauf der Intensita¨ten der Photoemissionslinien korreliert mit dem Auftreten der niede-
renergetischen Komponente in den Substrat-Emissionslinien, sodass die zusa¨tzliche Komponente
auf die A¨nderung der Morphologie der Oberﬂa¨che bzw. der Anordnung der Indiumatome auf
der Oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren ist. Die zu Beginn der Abscheidung (bis ∼ 0.5ML an Indium)
vorhandenen Substratemissionen in Form einzelner Komponenten besta¨tigen, dass die Indiuma-
tome sich zuna¨chst als einzelne Atome oder kleine Inseln von nur wenigen Atomen anordnen
und die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che homogen bedecken. Da die Breite der Substratemission sich
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Abbildung 8.21: Schematische Darstellung der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In sowie des Potentialverlaufs
an der Oberﬂa¨che in Form des Abstandes zwischen dem Ferminiveau und dem Valenzbandmaximum:
(a) Bis zu einer Bedeckung von ∼ 0.5ML liegen einzelne Indium-Atome oder kleine Inseln aus wenigen
Indium-Atomen vor, deren Abstand geringer als die Ausdehnung der Raumladungszone ist. (b) Fu¨r gro¨ße-
re Bedeckungen von ∼ 1ML bilden sich Indiuminseln mit großem Abstand, die einen lateral inhomogenen
Potentialverlauf u¨ber die Oberﬂa¨che zur Folge haben.
nicht wesentlich vera¨ndert, kann angenommen werden, dass der Abstand zwischen den mit In-
dium bedeckten Bereiche der Oberﬂa¨che deutlich geringer ist, als die Ausdehnung der Raumla-
dungszone im Substrat und ein lateral homogenes Potential an der Oberﬂa¨che vorliegt, also der
Abstand des Ferminiveaus zum Valenzbandmaximum u¨ber die Oberﬂa¨che konstant ist (siehe
Abbildung 8.21 (a)). Die parallele Verschiebung der Emissionslinien zu ho¨heren Energien ist
allein die Folge der durch das abgeschiedene Metall im Substrat induzierten Bandverbiegung.
Die fu¨r ho¨here Bedeckung (gro¨ßer ∼ 0.75ML an Indium) auftretende Inselbildung hat zur
Folge, dass sich auf der Oberﬂa¨che Bereiche bilden, die ein unterschiedliches Potential besitzen.
Dieses Verhalten fu¨r inhomogene Bedeckungen von Halbleiter-Oberﬂa¨chen und der damit ver-
bundenen Einﬂuss auf die Barrierenbildung ist ein aus der Literatur bekanntes Pha¨nomen [219–
221]. Die fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In in den Substrat-Emissionen zusa¨tzlich auftretende
niederenergetische Komponente ist auf die nicht mit Indium bedeckten Bereiche der Substrat-
oberﬂa¨che zuru¨ckzufu¨hren. In diesen Bereichen hat sich nicht die vollsta¨ndige Bandverbiegung
ausgebildet, wie es fu¨r die mit Indium bedeckten Bereiche der Oberﬂa¨che der Fall ist. Dies hat
zur Folge, dass die Emissionen dieser nicht mit Inseln bedeckten Fla¨chen zu kleineren Ener-
gien verschoben sind und als zusa¨tzliche Komponenten in den Emissionslinien auftauchen. Dies
zeigt, dass der Abstand der Inseln auf der Oberﬂa¨che in der Gro¨ßenordnung der Ausdehnung
der Raumladungszone im Silizium-Substrat liegt, also ein lateral inhomogener Potentialverlauf
existiert und der Abstand des Ferminiveaus zum Valenzbandmaximum u¨ber die Oberﬂa¨che vari-
iert (siehe Abbildung 8.21 (b)). Fu¨r Bedeckungen gro¨ßer ∼ 6ML gewinnt die niederenergetische
Komponente der nicht bedeckten Substrat-Oberﬂa¨che in der Si 2p-Emissionslinie an Dominanz.
Die mit Indium bedeckten Bereiche sind hier nicht mehr fu¨r die Photoelektronen aus dem Sub-
strat transparent, da die Ho¨he der Inseln die Austrittstiefe der Elektronen u¨berschreitet.
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Elektronische Eigenschaften der Grenzfla¨che
Die fu¨r die Analyse der Oberﬂa¨che verwendete Synchrotronstrahlung kann zu der Ausbildung
einer Photospannung an der Oberﬂa¨che fu¨hren. Dies ist ein aus der Literatur bekanntest Pha¨no-
men und fu¨r die Abscheidung unterschiedlicher Metalle auf verschiedene Halbleiter-Oberﬂa¨chen
untersucht worden [55, 218, 219, 222]. Mit der Beleuchtung eines Halbleiter/Metall-Kontaktes
durch Synchrotronstrahlung werden Elektronen-Loch-Paare erzeugt, die durch das aufgrund der
Raumladungszone vorhandene elektrische Feld voneinander getrennt werden. Da die so erzeug-
ten Ladungstra¨ger nicht abﬂießen ko¨nnen, baut sich eine Spannung zwischen Ru¨ckkontakt und
Oberﬂa¨che auf, die als Oberﬂa¨chen-Photospannung (SPV - “surface photo voltage“) bezeichnet
wird.
Die durch die Synchrotronstrahlung erzeugte Photospannung kann fu¨r die hier untersuch-
te Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In anhand des In 4d-Rumpfniveaus bestimmt werden. Die Bin-
dungsenergie der In 4d-Emission ist dabei um die Photospannung gegenu¨ber der Bindungs-
energie fu¨r metallisches Indium (EB(In 4d5/2) = 16.70 eV) zu kleineren Energien verschoben.
Abbildung 8.22 (a) zeigt den Verlauf der Photospannung, berechnet nach SPV = 16.70 eV −
EB(In 4d5/2), aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an Indium nach der Abschei-
dung von Indium auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Bis zu einer Bedeckung von ∼ 0.5ML an
Indium nimmt die Photospannung kontinuierlich ab und verschwindet nahezu vollsta¨ndig. Die-
se Abnahme der Photospannung kann wie folgt erkla¨rt werden. Die elektrische Leitfa¨higkeit
eines Halbleiters parallel zur Oberﬂa¨che ist von der sich bildenden Randschicht abha¨ngig und
kann sich von der des Volumens unterscheiden [5]. Fu¨r den Fall einer Anreicherungsrandschicht
oder einer starken Inversionsrandschicht erho¨ht sich die Leitfa¨higkeit parallel zur Oberﬂa¨che,
wohingegen fu¨r eine Verarmungsrandschicht die Leitfa¨higkeit geringer wird. Fu¨r die Grenzﬂa¨che
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Abbildung 8.22: (a) Verlauf der Oberﬂa¨chen-Photospannung (SPV), berechnet nach SPV = 16.70 eV−
EB(In 4d5/2) aufgetragen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an Indium in ML nach der Abscheidung
auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. (b) Entwicklung der Bindungsenergie der Volumen-Komponente der
Si 2p-Emissionslinie der untersuchten Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In in Bezug auf das Valenzbandmaximum
EF−EV B (nach Abzug der Energiediﬀerenz von EV BB (Si 2p3/2) = 98.85±0.05 eV), aufgetragen gegenu¨ber
der nominellen Bedeckung an Indium in ML. Dargestellt ist der Energieverlauf mit und ohne Korrektur
durch die Oberﬂa¨chen-Photospannung. Die gestrichelte Linie EF (Vol;p) veranschaulicht die Position des
Ferminiveaus im Volumen des verwendeten Silizium-Substrates.
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bedeckte Oberﬂa¨che (∼ 0.5ML an Indium) eine Inversionsrandschicht an der Oberﬂa¨che aus
(siehe Abbildung 8.23 (b)). Das Substrat besitzt parallel zur Oberﬂa¨che eine gegenu¨ber dem
Volumen erho¨hte Leitfa¨higkeit. Dies erlaubt es den Ladungstra¨gern eine la¨ngeren Weg zuru¨ck-
zulegen, sodass bei gleicher Defektdichte die Rekombinationswahrscheinlichkeit zunimmt. Dies
fu¨hrt zu einer Zunahme der Rekombination von durch die Synchrotronstrahlung erzeugten La-
dungstra¨gern wodurch die Photospannung abnimmt. Mit der Vera¨nderung des Wachstumsmodus
und der Morphologie des Indiums auf der Oberﬂa¨che fu¨r Bedeckung gro¨ßer ∼ 0.75ML steigt die
Photospannung erneut an. Dies ist darauf zuru¨ckzufu¨hren, dass in Folge der Bildung von großen
Indium-Inseln laterale Inhomogenita¨ten enstehen und zwischen den Inseln die Bandverbiegung
lokal geringer wird. Dies fu¨hrt zur Aufhebung der Inversionsrandschicht. Die Leitfa¨higkeit par-
allel zur Oberﬂa¨che wird in diesen Bereichen kleiner und die Rekombinationswahrscheinlichkeit
der durch die Synchrotronstrahlung induzierten Ladungstra¨ger nimmt wieder ab.
Die Photospannung nimmt fu¨r die weitere Abscheidung von Indium einen nahezu konstanten
Wert von SPV ≈ 0.08 eV an, wobei die Schwankungen fu¨r die Bedeckungen von ∼ 3 bzw. 5ML
darauf hindeuten, dass sich mit der weiteren Abscheidung von Indium zwischenzeitlich auch
wieder kleine Inseln aus Indium zwischen den großen Inseln auf der Oberﬂa¨che bilden, welche
die laterale Leitfa¨higkeit tempora¨r erho¨hen, sich aber mit der weiteren Abscheidung von Indium
wieder an die großen Inseln anlagern. Dieses Verhalten wird auch durch die in Abbildung 8.22 (b)
erkennbare Zunahme der Bindungsenergie der Si 2p-Emission (ohne der Korrektur durch die
Photospannung) fu¨r die entsprechenden Bedeckungen besta¨tigt.
Wie fu¨r die zuvor diskutierten Grenzﬂa¨chen erfolgt auch hier die Charakterisierung der elek-
tronischen Eigenschaften anhand der Betrachtung der sich mit der Abscheidung von Indium auf
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bildenden Schottky-Barriere. Abbildung 8.22 (b) zeigt die Entwick-
lung der Bindungsenergie der Volumen-Komponente der Si 2p-Emissionslinie der untersuchten
Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In in Bezug auf das Valenzbandmaximum EF −EV B (nach Abzug der
Energiediﬀerenz von EV BB (Si 2p3/2) = 98.85± 0.05 eV, siehe Tabelle 4.6 auf Seite 52), aufgetra-
gen gegenu¨ber der nominellen Bedeckung an Indium. Dargestellt ist der Energieverlauf mit und
ohne Korrektur durch die Oberﬂa¨chen-Photospannung der ho¨herenergetischen Komponente in
der Si 2p-Emission, welche die vollsta¨ndige Bandverbiegung im Silizium-Substrat widerspiegelt.
Die Schottky-Barrierenho¨he ergibt sich aus der Verschiebung der Bindungsenergie des Si 2p-
Rumpfniveaus, wenn diese um die Photospannung korrigiert wird. Die korrigierte Position des
Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che erreicht mit der Bedeckung von ∼ 0.5ML an Indium ein Plateau
und die Barrierenho¨he betra¨gt ΦB,p(Si(111) : GaSe/In) = 0.86±0.02 eV. Die Barrierenbildung ist
fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In mit einer Bedeckung von ∼ 0.5ML an Indium abgeschlossen
und alle weiteren Bindungsenergieverschiebungen der Photoemissionslinien werden allein durch
die Oberﬂa¨chen-Photospannung verursacht.
8.5.3 Vergleich der Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/In und Si(111)7× 7/In
Fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111)7×7/In wird in der Literatur das Wachstum von Indium nach einem
typischen Stranski-Krastanov-Mechanismus beschrieben (siehe Kapitel 8.2.3), ohne dass eine Re-
aktion an der Grenzﬂa¨che auftritt. Die Schottky-Barrierenho¨he fu¨r diese Grenzﬂa¨che, bestimmt
mittels der Photoemission, wird fu¨r ein p-dotiertes Silizium-Substrat in (113)-Orientierung mit
ΦB,p(Si(111)/In) = 0.35 eV angegeben [178].
Aus den zuvor diskutierten Ergebnissen fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In ist bekannt,
dass mit der Abscheidung von Indium keine Reaktion stattﬁndet und die GaSe van der Waals-
Terminierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che erhalten bleibt. Das Wachstumsverhalten von In-
dium auf dem Si(111):GaSe-Substrat unterscheidet sich jedoch von dem Wachstum auf der
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gen Barriere: (a) Die
Grenzﬂa¨che Si(111)/In
und (b) die Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/In.
Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che. Das hier letztlich beobachtet starke Inselwachstum kann mit einem
Volmer-Weber-Mechanismus beschrieben werden und verdeutlicht erneut die schwache Bindung
der Indiumatome zur GaSe van der Waals-Oberﬂa¨che. Aufgrund des Ausbleibens einer Re-
aktion an der Grenzﬂa¨che kann eine Modiﬁkation der Schottky-Barrierenho¨he erwartet wer-
den. Dies wird von der fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In ermittelten Barrierenho¨he von
ΦB,p(Si(111) : GaSe/In) = 0.86 ± 0.02 eV besta¨tigt. Die Schottky-Barrierenho¨he der Grenz-
ﬂa¨chen Si(111):GaSe/In und Si(111)7 × 7/In wird somit durch das Einbringen der GaSe van
der Waals-Terminierung als Zwischenschicht um einen Betrag von ∆ΦB,p ≈ 0.50 eV modiﬁziert.
Leider war zum Zeitpunkt der Grenzﬂa¨chen-Experimente keine Messung der Austrittsarbei-
ten (mittels UPS) mo¨glich, sodass eine Aussage u¨ber die Existenz und die Gro¨ße eines Dipol-
sprungs an der Grenzﬂa¨che nur auf der Grundlage von Literaturwerten getroﬀen werden kann 8.
Da fu¨r die Grenzﬂa¨chen Si(111)/In und Si(111):GaSe/In keine Reaktion an der Grenzﬂa¨che
bekannt ist bzw. beobachtet wird, kann hier angenommen werden, dass die A¨nderungen der
Potentiale an der Halbleiter-Oberﬂa¨che allein auf eine durch den Ladungstransfer vom abge-
schiedenen Metall in den Halbleiter induzierte Bandverbiegung im Silizium-Substrat zuru¨ck-
zufu¨hren ist. Dies bedeutet, dass sich nur die Austrittsarbeit des Halbleiters vera¨ndert und
das Ionisationspotential und die Elektronenaﬃnita¨t unvera¨ndert bleiben. Eine aufgrund von
Relaxations- und Rekonstruktionsprozessen an der Oberﬂa¨che mo¨gliche A¨nderung der Ober-
ﬂa¨chenpotentiale wird in dieser Abscha¨tzung jedoch nicht beru¨cksichtigt. Abbildung 8.23 stellt
die energetische Situation der Grenzﬂa¨che Si(111)/In (a) und Si(111):GaSe/In (b) in Form eines
Oberﬂa¨chen-Energie-Banddiagramms unter der Annahme folgender Gro¨ßen dar: (i) Die Ionisa-
tionspotentiale der verwendeten Substratoberﬂa¨chen betragen IP (Si(111)7 × 7) = 5.09 eV und
IP (Si(111) : GaSe) = 5.53 eV (siehe Abbildung 5.7 auf Seite 70). (ii) Die Austrittsarbeit von me-
tallischem Indium betra¨gt Φ(In) = 4.12 eV [144]. Unter Verwendung dieser Annahmen ergibt sich
8Fu¨r die reaktiven Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen (Gold und Kupfer) ist auf eine solche Abscha¨tzung auf der
Grundlage von Literaturwerten verzichtet worden. Grund hierfu¨r ist, dass die Potentiale einer Halbleiter-
Oberﬂa¨che (Φ, χ, IP ) von der atomaren Struktur der Oberﬂa¨che bestimmt werden, sodass diese Gro¨ßen fu¨r
die reaktiven Grenzﬂa¨chen nicht zuga¨nglich sind, bzw. die aus der Literatur bekannten Austrittsarbeiten der
reinen Metalle nicht herangezogen werden ko¨nnen.
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somit fu¨r beide Grenzﬂa¨chen ein Dipolsprung in a¨hnlicher Ho¨he von δ (Si(111)/In) = −0.62 eV
und δ (Si(111) : GaSe/In) = −0.55 eV.
Der negative Dipolsprung der Grenzﬂa¨che Si(111)/In kann darauf zuru¨ckgefu¨hrt werden, dass
bei der Grenzﬂa¨chenbildung die freien Bindungen der Silizium-Oberﬂa¨chenatome u¨ber eine Bin-
dung zu Indium-Atomen abgesa¨ttigt werden. In U¨bereinstimmung mit der geringeren Elektro-
negativita¨t von Indium (XSi = 1.9 und XIn = 1.78 [185]) ﬁndet an der Grenzﬂa¨che ein Ladungs-
transfer vom Indium (δ+) zum Silizium (δ−) statt. Dies hat einen negativen Grenzﬂa¨chendipol
zur Folge. Der fu¨r die Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In ebenfalls vorhandene negative Dipolsprung
hat eine andere Ursache. Der Ladungstransfer vom Indium in den Halbleiter fu¨hrt auf der Seite
des Metalls zur einer Lokalisierung positiver Ladungen an der Grenzﬂa¨che (δ+). Die entspre-
chend notwendige negative Gegenladung auf der Seite des Halbleiters (δ−) ist sehr wahrscheinlich
auf die Bildung metallinduzierter Bandlu¨ckenzusta¨nde zuru¨ckzufu¨hren, wie sie nach der MIGS-
Theorie aufgrund der Ankopplung der Wellenfunktion des Metalls an die Wellenfunktion des
Halbleiters verursacht werden.
Aufgrund der Tatsache, dass der Dipolsprung fu¨r die Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/In und
Si(111)/In nahezu identisch ist, muss als Ursache fu¨r die beobachtete Modiﬁkation der Schottky-
Barrierenho¨he die unterschiedliche Elektronenaﬃnita¨t der verwendeten Substratoberﬂa¨che an-
genommen werden. Die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che besitzt in Bezug zur Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che
einen zusa¨tzlichen Oberﬂa¨chendipol von δ ∼ 0.45eV (siehe Kapitel 5.4). Die Diﬀerenz in der
Elektronenaﬃnita¨t entspricht fast genau der beobachteten Modiﬁkation der Barrierenho¨he von
∆ΦB,p ≈ 0.50 eV. Die van der Waals-Terminierung der Silizium-Oberﬂa¨che hebt demnach die
fu¨r Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen bekannte Pinning-Position des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che
auf. Das Auftreten des negativen Grenzﬂa¨chendipols la¨sst jedoch den Schluss zu, dass auch hier
metallinduzierte Bandlu¨ckenzusta¨nde existieren, die negative Ladungen tragen. Oﬀensichtlich
ist der Einﬂuss dieser Zusta¨nde auf ein Pinning des Ferminiveaus an der Oberﬂa¨che fu¨r das
GaSe van der Waals-terminierte Substrat gering. Eine mo¨gliche Ursache hierfu¨r ko¨nnte sein,
dass die Eindringtiefe dieser Zusta¨nde in die Energielu¨cke des Silizium fu¨r die Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che anders ist. Die Eindringtiefe der Zusta¨nde betra¨gt ∼ 5 A˚, wobei fu¨r Halbleiter mit
einer gro¨ßeren Energielu¨cke, z.B. GaSe 9, die Zustandsdichte schneller abnimmt, also die Ein-
dringtiefe kleiner ist. Unter Beru¨cksichtigung einer Dicke von d ≈ 3.5 A˚ der GaSe van der
Waals-Terminierung der Silizium (111)-Oberﬂa¨che und einer gro¨ßeren Energielu¨cke von GaSe
kann davon ausgegangen werden kann, dass die aufgrund des abgeschiedenen Metalls induzier-
ten Zusta¨nde innerhalb der GaSe van der Waals-Terminierung nahezu vollsta¨ndig abgeklungen
sind und somit fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nur eine sehr geringe Dichte von metallindu-
zierten Bandlu¨ckenzusta¨nden in der Energielu¨cke des Siliziums existiert. Die genaue Ursache fu¨r
die damit verbundene A¨nderung der Pinning-Position ist jedoch nicht klar und bedarf weiterer
Untersuchungen, z.B. mittels elektrischer Messungen.
8.6 Beurteilung der Grenzﬂa¨chenbildung mit Metallen
Die Struktur der Grenzﬂa¨chen Si(111)/Au und Si(111)/Cu ist fu¨r beide verwendeten Substrate
(Si(111)7 × 7 und Si(111):GaSe) letztlich sehr a¨hnlich. Fu¨r beide Substrate kommt es zu einer
9Die genau Energielu¨cke der GaSe van der Waals-Terminierung ist nicht bekannt. Es kann jedoch angenom-
men werden, dass diese mindestens der Energielu¨cke des Volumenmaterials GaSe (EG = 2.03 eV) entspricht.
Klein et al. [35] haben z.B. festgestellt, dass die Energielu¨cke des Schichtgitter-Chalkogenides WS2 fu¨r eine
einzelne Monolage gro¨ßer ist als die eines Kristalls, da die Wechselwirkung der Schichten untereinander weg-
fallen. Diese Tatsache ko¨nnte dazu fu¨hren, dass auch die Energielu¨cke der GaSe van der Waals-Terminierung
gro¨ßer ist als die des Volumenmaterials GaSe.
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Grenzﬂa¨chenreaktion unter der Bildung reaktiver Phasen, wobei im Falle der mit GaSe termi-
nierten Substrat-Oberﬂa¨chen neben dem Silizid-artigen Film auf der Oberﬂa¨che (Gold) bzw. der
Silizid-Phase an der Grenzﬂa¨che (Kupfer) noch eine AuSe-artige (bzw. CuSe-artige) Phase an der
Oberﬂa¨che hinzu kommt. Die mit der Reaktion frei werdenden Gallium-Atome gehen in beiden
Fa¨llen in dem abgeschiedenen Metall in Lo¨sung, wobei die Lo¨slichkeit von Gallium in Gold gerin-
ger ist, sodass hier zusa¨tzlich eine Komponente von adsorbiertem metallischem Gallium an der
Oberﬂa¨che vorhanden ist. Im Fall der Abscheidung von Gold besitzen die Grenzﬂa¨chen fu¨r bei-
de verwendeten Substrate eine a¨hnliche innere Silizium-Gold-Grenzﬂa¨che. Fu¨r die Abscheidung
von Kupfer gilt in beiden Fa¨llen, dass die Silizid-Phase die innere Grenzﬂa¨che zum Silizium-
Substrat bildet, auf der dann die metallische Kupfer-Schicht aufwa¨chst. Somit hat die GaSe van
der Waals-Terminierung keinen Einﬂuss auf die Morphologie der Grenzﬂa¨chen Si(111)/Au und
Si(111)/Cu, sodass fu¨r diese keine Modiﬁkation elektronischen Eigenschaften beobachtet wird.
Im Gegensatz dazu ist die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber der Abscheidung von Indium
stabil und es ist keine Reaktion an der Grenzﬂa¨che oder die Zersetzung der GaSe van der Waals-
Terminierung zu beobachten. Es tritt ein in zwei Stufen zu unterteilendes Wachstum auf, das
fu¨r ho¨here Bedeckung an Indium durch die Bildung von großen Inseln charakterisiert ist. Der
Abstand zwischen den Inseln liegt in der Gro¨ßenordnung der Ausdehnung der Raumladungszone
und die verbleibende freie Substratoberﬂa¨che wird nur sehr langsam mit Indium bedeckt. Die
elektronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨che Si(111):GaSe/In unterscheiden sich erheblich von
denen der Grenzﬂa¨che Si(111)/In und es wird, nach Korrektur der hier vorliegenden Photospan-
nung, eine Modiﬁkation der Schottky-Barrierenho¨he von ∆ΦB,p ≈ 0.50 eV beobachtet.
Die Barrierenho¨hen
Die Schottky-Barrierenho¨hen der in dieser Arbeit untersuchten Grenzﬂa¨chen sind in Tabelle 8.2
zusammengefasst. Abbildung 8.24 stellt diese Ergebnisse gegenu¨ber der Elektronegativita¨t (nach
Miedema) der verwendeten Metalle, bzw. gegenu¨ber der Diﬀerenz der Elektronegativita¨ten von
Silizium und dem entsprechenden Metall dar. Fu¨r einen Vergleich mit der Literatur sind die hier
bestimmten Schottky-Barrierenho¨hen in ein der Literatur entnommenes Diagramm [110] einge-
tragen, wobei die Ausdehnung der Achsen der hier erforderlichen Ausdehnung angepasst ist. Die
experimentell bestimmten Barrierenho¨hen der Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen (auch die der reak-
tiven Grenzﬂa¨chen Si(111):GaSe/Au und Si(111):GaSe/Cu) weichen wie zu erwarten aufgrund
des “Fermi level pinnings“ von dem Schottky-Modell ab (S ≈ 0.1 und nicht 1). Dies ist auf die
durch das Metall induzierten Bandlu¨ckenzusta¨nde (MIGS) zuru¨ckzufu¨hren (siehe Kapitel 3.2.4).
Die in Abbildung 8.24 gewa¨hlte vergleichende Darstellung der Ergebnisse zeigt jedoch, dass die
eigenen experimentell bestimmten Barrierenho¨hen der Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen in guter
U¨bereinstimmung mit der Literatur und der Theorie der MIGS stehen. Die fu¨r die Grenzﬂa¨che
Si(111):GaSe/In bestimmte Barrierenho¨he von ΦB,p = 0.86 eV, dies entspricht einer Barriere von
ΦB,n = 0.26 eV, weicht jedoch erheblich von der in Abbildung 8.24 dargestellten MIGS-Theorie
Tabelle 8.2: Zusammenfassung der experimentell bestimmten Schottky-Barrierenho¨hen der in dieser
Arbeit untersuchten Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen mit den jeweiligen Substraten. Alle Werte sind in eV
angegeben.
ΦB,p ΦB,n ΦB,p ΦB,n
Si(111)/Au 0.17 0.95 b Si(111):GaSe/Au 0.15 0.90
Si(111)/Cu 0.34 0.78 b Si(111):GaSe/Cu 0.36 0.76 b
Si(111)/In 0.35 a 0.77 b Si(111):GaSe/In 0.86 0.26 b
a Referenz [178]. b Berechnet nach ΦB,n = 1.12− ΦB,p.
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Abbildung 8.24: Darstellung der Schottky-
Barrierenho¨hen der in dieser Arbeit unter-
suchten Silizium/Metall-Grenzﬂa¨chen im Ver-
gleich zu Literaturwerten [110], aufgetragen
gegenu¨ber der Diﬀerenz (zwischen Silizium
und dem entsprechenden Metall) der Elektro-
negativita¨t nach Miedema. Die gestrichelten
Linien stellen Anpassungen an die Literatur-
daten dar (siehe hierzu Referenz [110]). Die
durchgezogene Linie entspricht der Gleichung
ΦMIGSB,n = 0.76 + 0.101 · (Xm −XSi) und gibt
das auf die “MIGS theory“ zuru¨ckzufu¨hrende
Verhalten, unter Verwendung des von Tersoﬀ
bestimmten “branch-points“ [117] fu¨r Silizi-
um wieder.
ab. Leider hat sich das Si(111):GaSe-Substrat als nicht stabil gegenu¨ber der Abscheidung von
Gold und Kupfer erwiesen, sodass fu¨r die oﬀensichtlich vorhandene Vera¨nderung der Pinning-
Position des Ferminiveaus an der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che nur ein experimenteller Wert vorliegt.
Die genaue Ursache fu¨r diese Abweichung ist aufgrund dieses einen Experimentes jedoch nicht
exakt zu kla¨ren. Hierzu muss zuna¨chst die Grenzﬂa¨chenbildung weiterer nicht reaktiver Metalle
mit der den entsprechenden Substratoberﬂa¨chen untersucht werden.
154
9 Zusammenfassung und Ausblick
Das Ziel dieser Arbeit ist die Umsetzung des Konzeptes der Quasi-van der Waals-Epitaxie als
eine neue Perspektive zur Integration reaktiver und gitterfehlangepasster Materialien in die
Silizium-Technologie. Die experimentelle Charakterisierung dieses Ansatzes erfolgt in zwei auf-
einander aufbauenden Abschnitten. Zuna¨chst wird die chemische und elektronische Passivierung
eines dreidimensionalen Substrates (Silizium) mittels einer ultra-du¨nnen Puﬀerschicht aus der
Materialklasse der Schichtgitter-Chalkogenide (GaSe) untersucht. Die auf diese Weise modiﬁzier-
te Substrat-Oberﬂa¨che (Si(111):GaSe) besitzt eine inerte van der Waals-Oberﬂa¨che und dient
im Folgenden als Basis fu¨r die Deposition der gegenu¨ber dem nicht passivierten Substrat ei-
gentlich reaktiven und gitterfehlangepassten Materialien (verschiedenen II-VI-Verbindungshalb-
leitern und Metallen). Die Charakterisierung der elektronischen und chemischen Eigenschaften
der Oberﬂa¨chen und Grenzﬂa¨chen erfolgt mit hochaufgelo¨ster Photoelektronenspektroskopie
(SXPS). Diese Ergebnisse werden durch die Charakterisierung der Morphologie mit der Beu-
gung niederenergetischer Elektronen (LEED) und der Rastertunnelmikroskopie (STM) erga¨nzt.
Pra¨paration der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che
Die Pra¨paration der van der Waals-terminierten Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che (siehe Abbildung 9.1
(a) und (b)) erfolgt auf zwei verschiedene Weisen bei erho¨hten Substrattemperaturen, wobei sich
eine Temperatur von T ≈ 550◦C fu¨r beide Verfahren als ideal herausstellt.
Mit dem Verfahren der schrittweisen Pra¨paration u¨ber die aufeinander folgende Abscheidung
von Gallium und Selen ist es nur schwer mo¨glich, eine vollsta¨ndige Bedeckung der Substrat-
Oberﬂa¨che mit der GaSe-Terminierung zu erreichen (siehe Kapitel 5). Die Ursachen hierfu¨r
liegen in der nicht vollsta¨ndig gekla¨rten und komplizierten Struktur der Si(111)6.3
√
3×6.3√3−
R 30◦ − Ga-Rekonstruktion begru¨ndet, fu¨r die eine Bedeckung von einer Monolage an Galli-
um angenommen wird. Oﬀensichtlich sind in dieser Konﬁguration der Si(111)−Ga-Oberﬂa¨che
letztlich doch mehr als eine Monolage an Gallium vorhanden. Die anschließende Selenisierung
fu¨hrt zwar zu einem sukzessiven Entfernen von u¨berschu¨ssigen Gallium-Atomen, endet jedoch
nicht mit dem Erreichen einer Bedeckung von einer Monolage an Si(111):GaSe, sondern setzt
sich fort und resultiert in einer teilweisen Zersetzung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che. Der Vorteil
dieses Verfahrens, die Mo¨glichkeit der detaillierten Analyse der chemischen Reaktionen und der
energetischen Situation zeigt, dass die Bindungen zwischen den Silizium-Oberﬂa¨chenatomen
und den Gallium-Atomen der GaSe van der Waals-Terminierung nahezu unpolar sind und
die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che in Bezug zur Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che einen Oberﬂa¨chendipol von
δ ∼ 0.45 eV besitzt (siehe Abbildung 9.1 (c)). Neben der chemischen Passivierung, alle freien Bin-
dungen der Silizium (111)-Oberﬂa¨che werden abgesa¨ttigt, gewa¨hrleistet die GaSe-Terminierung
eine sehr gute elektronische Passivierung der elektronischen Zusta¨nde, die fu¨r ideal passivierte
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen in einer Flachband-Situation resultiert (siehe Abbildung 9.1 (c)).
Das alternativ untersuchte Verfahren der Pra¨paration u¨ber die kongruente Abscheidung von
GaSe aus der Verbindung zeigt, dass u¨berraschenderweise auch hier ein schrittweises Wachstum
der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che stattﬁndet (siehe Kapitel 6). Es bildet sich zuna¨chst eine mit Gal-
lium terminierte Silizium-Oberﬂa¨che aus, die Konzentration an adsorbierten Gallium-Atomen
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Abbildung 9.1: Die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che:
(a) Strukturmodell der Oberﬂa¨che in Auf-
sicht, leicht zur [111]-Richtung gedreht und
(b) in Seitenansicht; (c) Oberﬂa¨chen-Energie-
Banddiagramm der Oberﬂa¨che fu¨r ein n-dotiertes
Substrat in Flachbandsituation.
erreicht anna¨hernd eine Monolage und es bleibt nahezu kein Selen haften, bevor eine Umwand-
lung in die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che stattﬁndet. Der Vorteil dieses Verfahrens ist, dass die Kon-
trolle der abgeschiedenen Menge von GaSe ausreicht, da bei idealen Substrattemperaturen nach
der vollsta¨ndigen Ausbildung der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che kein u¨berschu¨ssiges GaSe auf der
van der Waals-Oberﬂa¨che haften bleibt. Sowohl fu¨r n- als auch p-dotierte Silizium-Substrate
sind perfekt terminierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨chen in idealer Flachbandsituation reproduzier-
bar herzustellen, weshalb dieses Verfahren zur Herstellung der Si(111):GaSe-Substrat fu¨r die
Pra¨paration von 3D/2D/3D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen eingesetzt wird.
Pra¨paration von 3D/2D/3D-Grenzﬂa¨chen
Im Vergleich zu Referenzexperimenten mit einer nicht passivierten Substrat-Oberﬂa¨che (Si(111)-
7×7) wird demonstriert, dass die van der Waals-terminierte Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber
der Abscheidung von II-VI-Verbindungshalbleitern (ZnSe, ZnS und CdS) stabil ist (siehe Kapi-
tel 7). Das Konzept der Quasi-van der Waals-Epitaxie kann erfolgreich umgesetzt werden und
die Integration dieser Kontaktmaterialien in die Silizium-Technologie ist auf der Basis dieser
3D/2D/3D-Schichtsysteme denkbar (siehe Abbildung 9.2 (a)). Die inerten Eigenschaften des
Si(111):GaSe-Substrates, es existieren nur schwache Wechselwirkungen zwischen Substrat und
aufwachsender Schicht, induzieren unabha¨ngig von der Substrattemperatur ein inselfo¨rmiges
Wachstum der II-VI-Verbindungshalbleiter (Volmer-Weber-Modus). Bei erho¨hten Substrattem-
peraturen (150◦C) wird ein epitaktisches Wachstums der II-VI-Verbindungshalbleiter in Form
dreieckiger Pyramiden beobachtet. Die GaSe van der Waals-Terminierung bewirkt eine Modi-
ﬁkation der Morphologie und der Struktur der Grenzﬂa¨che. Die in den Referenzexperimenten
zur Grenzﬂa¨chenbildung mit der Si(111)7× 7-Oberﬂa¨che beobachte Grenzﬂa¨chenreaktion unter
der Bildung einer ungeordneten SiSe(S)X-artigen Grenzﬂa¨chenphase, auf der ein lagenfo¨rmi-
ges Wachstum der II-VI-Verbindungshalbleiter stattﬁndet (Frank van der Merwe-Modus), tritt
hier nicht ein und erlaubt einen ungesto¨rten Ladungstra¨gertransport u¨ber die Grenzﬂa¨che hin-
weg. Die elektronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen werden von der GaSe van der Waals-
Terminierung dagegen nur geringfu¨gig beeinﬂusst. Die nach der Grenzﬂa¨chenbildung mit der
Si(111)7×7-Oberﬂa¨che vorhandene Grenzﬂa¨chenphase bringt einen zusa¨tzlichen Oberﬂa¨chendi-
pol von δ ∼ 0.60 eV an der Grenzﬂa¨che ein. Dieser ist dem Oberﬂa¨chendipol der Si(111):GaSe-
Oberﬂa¨che sehr a¨hnlich, sodass sich die Banddiskontinuita¨ten der Grenzﬂa¨chen genau in der
Diﬀerenz der Dipolpotentiale der verwendeten Substrat-Oberﬂa¨chen (∼ 0.15 eV) unterschei-
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Abbildung 9.2: 3D/2D/3D-Quasi-van der Waals-Epitaxie-Grenzﬂa¨chen: (a) Integration verschiedener
Kontaktmaterialien (z.B. II-VI-Verbindungshalbleiter oder Indium) auf Silizium auf der Basis eines
3D/2D/3D-Schichtsystems. (b) und (c) Modiﬁkation der Schottky-Barrierenho¨he aufgrund der einge-
brachten zweidimensionalen GaSe van der Waals-Terminierung.
den. Dies hat zur Folge, dass der Grenzﬂa¨chendipol letztlich fu¨r beide verwendeten Substrat-
Oberﬂa¨chen nahezu identisch ausfa¨llt.
Die Integration von Metallen (Gold, Kupfer und Indium) auf der Basis der Quasi-van der
Waals-Epitaxie wird im Gegensatz dazu nur dann erreicht, wenn eine Reaktion zwischen dem
Metall und der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che ausbleibt (siehe Kapitel 8). Die Abscheidung von Gold
und Kupfer auf die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che fu¨hrt zu einer Grenzﬂa¨chenreaktion, bei der die
GaSe van der Waals-Terminierung zunehmend zersetzt wird und sich eine Struktur der Grenz-
ﬂa¨che ausbildet, wie sie auch in den Referenzexperimenten bei der Grenzﬂa¨chenbildung mit der
ebenfalls reaktiven Si(111)7 × 7-Oberﬂa¨che beobachtet wird. Neben einem Silizid-artigen Film
entstehen eine Au(Cu)Se-artige Phase sowie eine Komponente von adsorbiertem metallischem
bzw. im abgeschiedenen Metall gelo¨sten Gallium. Die GaSe van der Waals-Terminierung hat
somit keinen Einﬂuss auf die Morphologie der Grenzﬂa¨che Si(111)/Au(Cu). Auch die elektroni-
schen Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen, die Schottky-Barrierenho¨hen, unterscheiden sich fu¨r die
beiden verwendeten Substrate nicht. Die Abscheidung von Indium fu¨hrt dagegen zu keiner Re-
aktion an der Grenzﬂa¨che und die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che bleibt erhalten. Das Wachstum von
Indium wird von der Bildung großer Inseln bestimmt, welche die Substratoberﬂa¨che nur sehr
langsam bedecken und deren Abstand die Ausdehnung der Raumladungszone erreicht. Die elek-
tronischen Eigenschaften der Grenzﬂa¨chen unterscheiden sich fu¨r das van der Waals-terminierte
Substrat (Si(111):GaSe/In) erheblich von denen der nicht passivierten Oberﬂa¨che (Si(111)/In).
Es wird eine Modiﬁkation der Schottky-Barrierenho¨he von ∆ΦB,p ≈ 0.50 eV beobachtet (siehe
Abbildung 9.2 (b) und (c)). Hier kann das Konzept der Quasi-van der Waals-Epitaxie erfolgreich
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umgesetzt werden und die angestrebte 3D/2D/3D-Schichtfolge wird auch fu¨r die Grenzﬂa¨chen-
bildung mit einem Metall realisiert.
Ausblick
Die zuvor zusammengefassten Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass der konzeptionelle Ansatz
der Quasi-van der Waals-Epitaxie zur Integration unterschiedlicher Materialien in die Silizium-
Technologie erfolgreich umgesetzt werden kann. Die hier gewonnen Erkenntnisse stellen eine
breite Basis fu¨r weitere in verschiedene Richtungen vertiefende Arbeiten auf diesem Gebiet dar.
Die fu¨r das Wachstum der II-VI-Verbindungshalbleiter auf der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che be-
obachtete starke Tendenz zur Inselbildung ko¨nnte hinsichtlich der Herstellung von z.B. ZnS-
Quantenstrukturen in Form von Quantenpunkten oder -dra¨hten auf der Silizium-Oberﬂa¨che
ausgenutzt werden. Hier besteht die Mo¨glichkeit das Wachstum und die Form der Inseln in Be-
zug auf ihre Morphologie u¨ber die Variation von Substrattemperatur und Abscheiderate noch
zu optimieren, wobei die optischen Eigenschaften dieser Strukturen zu u¨berpru¨fen sind.
Auf der anderen Seite besteht jedoch auch das Bestreben, die starke Tendenz der II-VI-Ver-
bindungshalbleiter zur Inselbildung zu unterbinden. Dies sollte u¨ber eine Strukturierung der
Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che mo¨glich sein, bei der die Oberﬂa¨che des Silizium-Substrates wieder
teilweise freigelegt wird. Auf diese Weise werden auf der Oberﬂa¨che Nukleationszentren geschaf-
fen, von denen aus bei entsprechend zu optimierenden Prozessparametern ein eher lagenfo¨rmiges
Wachstum der II-VI-Verbindungshalbleiter mo¨glich sein sollte, das sich von den Nukleationszen-
tren aus u¨ber deren Rand hinweg auf die noch mit GaSe terminierte Bereiche der Oberﬂa¨che
ausbreitet. Dieser Ansatz ist a¨hnlich dem Verfahren des “Epitaxial Lateral Overgrowth (ELO)“,
welches als eine Mo¨glichkeit zur Verringerung der Anzahl von Defekten in der aufwachsenden
Schicht im Zuge der Entwicklung der blauen Leuchtdiode erfolgreich eingesetzt wird.
Abgesehen von den zuvor genannten Optionen zur Weiterfu¨hrung der in dieser Arbeit ge-
wonnen Erkenntnisse bleiben weitere Materialklassen, deren Stabilita¨t gegenu¨ber und Grenz-
ﬂa¨chenbildung mit der van der Waals-terminierten Silizium-Oberﬂa¨che es zu charakterisieren
gilt. Eine Gruppe stellt hier die technologisch bedeutende Klasse der dielektrischen Oxide dar,
mit deren Integration sich ein Feld fu¨r die Konstruktion neuartiger Bauelementsestrukturen in
kleineren Dimensionen ero¨ﬀnet. Auch die immer mehr an Bedeutung gewinnenden organischen
Materialien bilden ein zukunftstra¨chtiges und technologisch interessantes Forschungsgebiet. Hier
wa¨re die Integration von organischen Leuchtdioden ein potentieller Forschungsansatz. Genauso
gilt es die Stabilita¨t und die Eigenschaften der Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che gegenu¨ber Abscheidung
leitfa¨higer Oxide, wie z.B. ZnO als transparentes Kontaktmaterial zu untersuchen.
Die in dieser Arbeit pra¨sentierten Ergebnisse zur Quasi-van der Waals-Epitaxie beschra¨nken
sich ausschließlich auf die Verwendung von Silizium (111)-Oberﬂa¨chen als Substratmaterial.
Nachdem fu¨r diese Oberﬂa¨che gezeigt werden konnte, dass das Konzept der Quasi-van der Waals-
Epitaxie erfolgreich umgesetzt werden kann und sich hieraus vielversprechende weiterfu¨hrende
Perspektiven fu¨r die Forschung ableiten lassen, ist es nun auch denkbar, dieses Konzept auf die
Passivierung von Silizium-Substraten in anderen Orientierungen, wie z.B. der technologisch be-
deutenden (100)-Oberﬂa¨che auszudehnen. Hier mu¨ssen jedoch zuna¨chst entsprechende Materia-
lien gefunden werden, die je nach der Anzahl der freien Bindungen pro Silizium-Oberﬂa¨chenatom
der Substrat-Oberﬂa¨che eine chemische Passivierung der Oberﬂa¨che erlauben. Diese Systeme zu
pra¨parieren und hinsichtlich der elektronischen Eigenschaften zu charakterisieren muss dann
a¨hnlich erfolgen, wie fu¨r die Si(111):GaSe-Oberﬂa¨che in dieser Arbeit durchgefu¨hrt.
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